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 Les progrès contemporains des techniques de l’information et de la communication, en 
termes d’innovation technologique, dépassent de loin les avancées des autres disciplines 
scientifiques. Ces progrès sont principalement réalisés sur la brique élémentaire de tous les 
systèmes électroniques, le transistor. Les prémices du transistor furent initiés entre 1925 et 
1930 par Julius E. Lilienfeld qui réalisa les bases du transistor à effet de champ. Cependant, à 
cette époque c’est la technique du transistor bipolaire qui fut privilégiée, découvert par les 
scientifiques John Bardeen, Walter Brattain et William Shockley dans les laboratoires Bell en 
1947. Les progrès réalisés sur le bipolaire ont permis par la suite le développement du 
transistor à effet de champ dont les propriétés se sont avérées bien plus intéressantes tant par 
sa conception que son utilisation. Après l’invention du premier circuit intégré par Jack Kilby 
en 1958 et la réalisation du premier transistor à effet de champ MOSFET (Metal-Oxide-
Semiconductor Field Effect Transistor) par John M. Attala et Dawson Kahng en 1960, la 
course à la miniaturisation des puces électroniques était lancée. Le circuit intégré de Kilby ne 
contenait que cinq composants dont un seul transistor. Cinquante ans plus tard, aujourd’hui, 
une puce bien moins encombrante peut intégrer plus d’un milliard de transistors, effectuer une 
opération élémentaire des millions de fois plus rapidement, consommer plus de 100 000 fois 
moins de puissance électrique tout en divisant le prix et le poids des machines par quelques 
millions. 
 La perpétuelle évolution de la microélectronique a même été planifiée à ses débuts par 
la célèbre loi de Gordon Moore de 1965, établissant ainsi la stratégie de recherche industrielle 
de l’ensemble des acteurs de ce domaine. Cependant, après des décennies de réduction des 
dimensions des transistors, les limites physiques deviennent de plus en plus perceptibles. A 
l’orée de cette barrière technologique qui se profile, la mécanique quantique apparaît comme 
une solution permettant de contourner certaines limites physiques et offre la perspective de 
poursuivre la course effrénée de la désormais nanoélectronique. 
 Une des solutions envisagées est celle de l’utilisation de petites structures de taille 
nanométrique composées de silicium, que nous appellerons nanoplots de silicium. Ces 
structures offrent l’avantage d’être des dispositifs à blocage de Coulomb : grâce à l’effet 
tunnel des électrons, le courant circulant dans le dispositif peut être contrôlé de manière 
précise. Les matériaux utilisés dans ces dispositifs présentent le fort intérêt d’être compatibles 
avec les techniques de fabrication actuelles et notamment le dépôt chimique en phase vapeur 
ou en anglais Chemical Vapor Deposition (CVD). 
 De nombreuses recherches ont déjà permis l’élaboration et le fonctionnement de ce 
type de composants. Une des applications majeures de cette technologie est les mémoires non 




haute densité d’intégration, un abaissement des tensions d’opérations et la possibilité de 
stocker plus d’informations sur un même composant. 
 Le fonctionnement de ce type de mémoires est fortement dépendant du procédé et des 
conditions de synthèse des nanoplots de silicium. La connaissance et la maîtrise de leur 
élaboration paraissent donc être des facteurs substantiels. Ainsi s’inscrit le contexte de travail 
de cette thèse. Son objectif principal est la compréhension des mécanismes de dépôt en 
LPCVD des nanoplots de silicium et plus précisément de leurs étapes de nucléation et de 
croissance. 
 
 Ce manuscrit se compose de quatre chapitres et neuf parties. Les figures et tableaux 
suivent une numérotation associée aux numéros des parties correspondantes. 
 
 Le premier chapitre, l’état de l’art sur les nanoplots de silicium, est découpé en trois 
parties de manière à guider le lecteur depuis la description et l’élaboration de ce type de 
matériaux jusqu’à la modélisation du procédé de fabrication. Dans la première partie, l’intérêt 
des nanoplots de silicium et les différentes méthodes d’élaboration sont présentées. Ensuite, 
dans une seconde partie, le substrat de dépôt choisi dans notre étude, qui influence de manière 
importante la fabrication des nanoplots et le procédé d’élaboration choisi sont analysés. Enfin, 
la troisième partie, présente différents types de modélisation existants dans la littérature 
pouvant mener à l’amélioration des connaissances des mécanismes physico-chimiques 
régissant le dépôt LPCVD des nanoplots de silicium. Dans cette troisième partie, la nécessité 
est apparue d’étudier les interactions entre le silane, ses précurseurs gazeux et la surface de 
dépôt afin d’établir de nouvelles lois cinétiques valides pour les premiers instants du dépôt. 
 Nous proposons de réaliser cette étude des interactions à l’échelle atomique dans le 
deuxième chapitre. Tout d’abord, nous allons présenter la base théorique utilisée pour 
procéder à des calculs de chimie quantique, dans une quatrième partie. Puis, dans la suite de 
ce deuxième chapitre, nous réalisons l’étude du régime de nucléation. Cette cinquième partie, 
établit les chemins réactionnels que nous allons privilégier dans la modélisation du dépôt de 
nanoplots et en particulier, celle des premiers instants. 
 Le troisième chapitre propose d’abord une présentation de la modélisation à l’échelle 
du procédé orientée sur le dépôt des nanoplots de silicium ; ceci constitue la sixième partie. 
Ensuite, dans le but d’utiliser les mécanismes cinétiques déterminés dans le second chapitre, 
nous réalisons le lien entre les deux échelles. Pour cela, nous allons proposer un modèle 
multi-échelles original dans la septième partie. 
 Dans le quatrième et dernier chapitre de ce manuscrit, la modélisation à l’échelle du 
réacteur industriel sera utilisée. Nous divisons ce quatrième chapitre en deux parties, dans la 
première, soit la huitième partie, nous allons analyser et valider le modèle multi-échelles 
proposé au chapitre précédent en le comparant avec des données expérimentales. Puis dans la 
neuvième partie, nous allons déterminer des directions visant à améliorer le procédé de dépôt 
de nanoplots en confrontant des données expérimentales à la modélisation de dépôt de 
couches épaisses. Cette dernière partie préfigure la base de nos perspectives à court terme. 
 Enfin, en conclusion, nous faisons la critique de notre travail afin d’ouvrir sur des 


















Etat de l’art 
 
Les nanoplots de Silicium : intérêts, procédé d’élaboration, 






Partie 1  
 




I   Intérêt des nanoplots de Silicium 
 
 I.1- Problèmes liés aux nano composants 
 
 Dès 1965, Gordon Moore [1] prédit que le nombre de transistors par unité de surface 
doublerait tous les ans, puis les progrès techniques ont corrigé cette loi à 18 mois. La course à 
la miniaturisation des composants repose principalement sur un paramètre, la longueur de 
grille, LG (Fig.1.1), qui nous permet par sa réduction d’augmenter à la fois la densité 
d’intégration et la rapidité des dispositifs. 
 Cependant, il ne faut pas oublier que la loi de Moore n’est pas une loi physique mais 
une loi volontariste liée à l’économie de marché. Ainsi la diminution permanente des 
dimensions caractéristiques d’un transistor, soit principalement LG, puis celle de l’épaisseur 
d’oxyde eox, pour réduire les effets néfastes de la réduction de la longueur de grille, est à 
l’origine de nombreux problèmes technologiques qui vont accélérer la dégradation des 
dispositifs MOS. On regroupe ces problèmes sous l’expression d’ « effets canal court ».  
 Pour pallier les « effets canal court », il faut diminuer l’épaisseur d’oxyde de grille 
afin d’améliorer le contrôle du canal de conduction du courant. Malgré cela, les faibles 
épaisseurs d’oxyde vont permettre le passage des porteurs par effet tunnel direct. Cet effet 
d’origine quantique est alors la cause d’un courant de grille indésirable qui est rédhibitoire 
dans le cas des mémoires. Il existe une solution très prometteuse pour répondre à ce problème, 
l’utilisation d’isolants à forte permittivité diélectrique relative, high-k en anglais, en 
remplacement de l’oxyde de silicium [2-4]. Ces différents matériaux, tels que le dioxyde 
d’hafnium HfO2, le dioxyde de zirconium ZrO2, ou encore le dioxyde de titane TiO2, 
combinés à une grille métallique permettent de conserver un meilleur contrôle du canal avec 
des épaisseurs supérieures à celles requises dans le cas du dioxyde de silicium SiO2. 
Cependant, la qualité de l’interface entre ces oxydes et le matériau semi-conducteur associé 
est nettement inférieure à celle existante entre le silicium et son oxyde. 
 Les « effets canal court » entraînent également des difficultés dans la réalisation des 
différents dopages et particulièrement à cause de la discrétisation du nombre d’impuretés 
ionisées, les phénomènes de diffusion de dopants deviennent alors néfastes pour les dispositifs 
[5,6].





Figure 1.1 : Schéma de principe d’un transistor MOS à enrichissement à canal de trous 
(pMOS), sur un substrat de silicium dopé N avec deux réservoirs à trous dopés P, la source et 
le drain. La grille, de longueur LG, réalisée en silicium polycristallin empilée sur un oxyde de 
silicium, SiO2, d’épaisseur eox, ayant le rôle d’isolant électrique. 
 
 De plus, l’augmentation du dopage de canal dans les transistors réduit le puits de 
potentiel dans lequel circulent les porteurs électriques ce qui entraîne une augmentation de 
l’écart entre les différents niveaux d’énergie. Le canal de conduction présente alors une 
quantification des niveaux d’énergie. Ces phénomènes de nature quantique constituent une 
nouvelle fois un frein technologique à l’utilisation de dispositifs MOS de dimensions ultimes. 
  
 La mémoire non volatile FLASH 
 
 Présentes dans de nombreuses applications de la vie quotidienne (ordinateur, 
automobile, portable, appareil photo numérique, lecteur de musique, étiquettes RFID, futurs 
ticket de métro…), la mémoire FLASH, en vue du remplacement des disques durs (HDD), est 
devenue incontournable dans les technologies basées sur le stockage d’information. La 
spécificité de cette mémoire repose sur la possibilité d’écriture et d’effacement de données par 
l’utilisateur tout en stockant l’information de manière permanente, même en l’absence 
d’alimentation électrique. L’avantage de ce dispositif sur les disques durs magnétiques est sa 
taille qui lui permet une intégration sur des puces de très faibles dimensions. 
 La structure de ce composant est celle d’un transistor MOSFET auquel on ajoute une 
grille flottante en silicium polycristallin afin de servir d’élément de stockage (Fig.1.2). La 
programmation et l’effacement des données s’effectuent par charge et décharge des porteurs 
dans la grille flottante par effet tunnel Fowler-Nordheim ou injection d’électrons “chauds”. La 
lecture de l’information est ensuite réalisée grâce au courant circulant dans le canal. 
 Tout comme son grand frère, le transistor MOS, la mémoire FLASH subit des 
améliorations constantes. Les principaux objectifs visés sont l’augmentation de sa densité 
d’intégration et des vitesses de programmation et de lecture tout en gardant des temps de 
rétention et une endurance les plus longs possibles. Ces mémoires subissent les mêmes 
phénomènes quantiques observés sur le MOS et elles sont tout particulièrement affectées par 
le courant de grille qui est à l’origine de la perte des charges stockées dans la grille flottante 
c’est-à-dire de l’information. En outre, puisque ces mémoires sont programmées par effet 
tunnel, de fortes tensions de commande doivent être appliquées sur la grille. Afin de préserver 
l’intégrité de l’oxyde tunnel soumis aux cycles d’écriture et d’effacement, celui-ci doit être 
constitué d’une épaisseur égale à au moins 8 nanomètres pour ne pas être détérioré et ne pas 
créer de chemin de fuite dans l’oxyde qui serait synonyme d’endommagement irrémédiable 
du composant.  
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Figure 1.2 : Schéma de principe de la cellule de stockage d’une mémoire FLASH classique. 
  
 Le contexte actuel de la nanoélectronique impose des contraintes économiques qui 
conduisent au terme du développement de la technologie MOS telle que réalisée jusqu’à ces 
dernières années. Il apparaît clairement aujourd’hui la nécessité d’inventer de nouveaux 
concepts et de profiter des phénomènes quantiques qui apparaissent à l’échelle nanométrique 
afin de développer de nouveaux composants. Dans le prochain paragraphe, nous verrons que 
les nanoplots de silicium constituent une des nouvelles voies préfigurant l’avenir de la 
nanoélectronique grâce à des phénomènes quantiques incluant le blocage de Coulomb. 
  
 I.2- Une alternative au MOS conventionnel : le blocage de Coulomb 
  
 L’utilisation du phénomène de blocage de Coulomb dans la technologie MOS est 
apparue il y a une dizaine d’années [7]. Mais ce phénomène issu de la quantification de la 
charge a été observé dès le début du siècle, en 1913 ; R.A. Milikan l’observât au cours de 
l’une de ses expériences avec des gouttelettes d’huile chargées qui tombaient entre les 
armatures d’un condensateur. Puis en 1951, C.J. Gorter donna une explication plus 
approfondie de ce phénomène qu’il observa sur des films métalliques très fins que l’on peut 
apparenter à des îlots métalliques entourés d’isolant électrique [8]. 
 Parmi les alternatives au transistor MOS classique, la propriété quantique de la charge 
électrique offre des perspectives très avantageuses grâce au transport individuel des électrons 
et donc la possibilité de contrôler très précisément la charge électrique stockée. 
 Etudions succinctement le blocage de Coulomb sur une structure composée d’un îlot 
métallique enfoui dans un isolant électrique et entourée de deux électrodes métalliques sur la 
Fig.1.3. 
 Lorsque l’on applique une tension V aux bornes de cette structure, on peut par effet 
tunnel charger l’îlot métallique électron par électron. Chaque électron entrant dans l’îlot 
apporte une énergie électrostatique EC. Ainsi l’énergie interne du dispositif ne peut progresser 







= , où e représente la charge électrostatique d’un électron et Cîlot représente la 
capacité électrostatique de l’îlot. 
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Figure 1.3 : Schéma de principe du blocage de Coulomb dans un îlot métallique. 
 
 La tension appliquée donne un pic de courant associé aux passages d’électrons et en 
fonction de la valeur appliquée on peut observer le phénomène de blocage de charge dans 
l’îlot métallique, c’est-à-dire qu’entre deux seuils de tension, la charge ne traversera pas tous 
le dispositif d’électrode à électrode mais elle sera stockée dans l’îlot. Dans l’optique de 
sauvegarder de manière permanente et de manière précise la charge dans l’îlot, l’épaisseur de 
l’isolant et la taille de l’îlot sont des caractéristiques clés du dispositif. 
 Dans ce mécanisme quantique, il faut que l’énergie électrostatique transférée soit 
supérieure aux fluctuations thermiques que l’on peut observer à la température d’utilisation du 
dispositif. Sinon, ces fluctuations peuvent être responsables d’un courant tunnel indésirable 
par transfert de charges, auquel cas l’utilisateur perdrait alors le contrôle du processus de 
chargement et de déchargement. Ces phases pourraient alors intervenir de manière aléatoire 
selon les fluctuations thermiques subies par le dispositif. Cette contrainte impose alors la 







C 〉〉=            (1.1) 
Où kB représente la constante de Boltzmann et T la température d’utilisation du dispositif ; 
leur produit correspond à l’intervalle d’énergie thermique. 
 La relation (1.1) à température ambiante, 300 K, impose alors à la capacité 
électrostatique de l’îlot la condition suivante : 
aFCîlot 1〈〈            (1.2) 
Où aF représente l’atto-Farad, soit 10-18 F. 
Ensuite, si nous considérons l’îlot équivalent à l’armature d’un condensateur plan de surface 
S, isolée de l’électrode par un oxyde de silicium de permittivité relative εr et d’épaisseur eox, 







=             (1.3) 
Enfin selon la forme de l’îlot et l’épaisseur de l’isolant, on peut déterminer une condition sur 






































sur un îlot de silicium, appelé nanoplot, enfoui dans un oxyde de silicium, son isolant 
électrique. Prenons l’exemple d’un oxyde de silicium d’épaisseur 5 nm ; les relations (1.2) et 
(1.3) impliquent que l’îlot doit avoir un rayon inférieur à 6 nm s’il a la forme d’une sphère et 
8 nm s’il a la forme d’un hémisphère. 
 Ces informations sont cruciales dans l’objectif d’une application aux mémoires non 
volatiles à nanoplots de silicium dont nous allons examiner les caractéristiques dans le 
prochain paragraphe. 
 I.3- La mémoire non volatile à nanoplots de silicium 
 
 Dès 1996, il a été montré [7] que l’on pouvait supplanter l’habituelle grille flottante 
composée de silicium poly-cristallin, Fig.1.2, par une grille flottante à base de nanoplots de 
silicium séparés les uns des autres par un isolant électrique déposé in-situ, Fig.1.4 et Fig.1.5. 
 Le mode de fonctionnement de ces mémoires à nanoplots est alors le même que celui 







Figure 1.4 : Schéma de principe d’une mémoire non volatile à grille flottante composée de 
nanoplots de silicium. 
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sont contrôlées par la tension appliquée sur la grille de contrôle. Proportionnellement à la 
quantité de porteurs électriques présents dans la totalité des nanoplots, on observe un décalage 
sur la tension de seuil du dispositif. Avec une grille flottante conventionnelle, le mode de 
fonctionnement de ces mémoires induit deux états logiques possibles selon deux tensions de 
seuils possibles. Un intérêt majeur des nanoplots réside alors dans la possibilité de moduler la 
quantité d’électrons stockés sur plus de deux niveaux logiques et ainsi d’augmenter la quantité 
d’information stockée dans un circuit intégré. Cet avantage contribue à augmenter l’une des 
caractéristiques les plus recherchées en nanoélectronique, l’intégration des composants. Mais 
la fiabilité de ce type de dispositif est primordiale et ici aussi les nanoplots prouvent leur 
intérêt. En effet, avec une grille flottante composée d’une couche continue de silicium poly-
cristallin, un seul défaut dans l’oxyde tunnel peut constituer un chemin de perte de toute 
l’information, alors qu’avec l’utilisation de plots discrets isolés les uns des autres, ce même 
défaut entraînera le déchargement d’un seul plot de silicium. La répartition des électrons dans 
un grand nombre de nanoplots, de l’ordre de la centaine par composant, est alors une solution 
pour pallier à cet éventuel problème technologique. L’intégration des composants nécessite 
également la réduction de l’épaisseur de l’oxyde tunnel. Cependant dans le cas des mémoires 
non volatiles, les fabricants se retrouvent confrontés à un dilemme technologique. En effet, 
cet oxyde doit être ici suffisamment épais pour résister aux cycles répétés d’écriture et 
d’effacement du composant. Encore une fois les nanoplots de silicium sont intéressants, 
puisque la discrétisation de la charge stockée permet d’envisager des épaisseurs d’oxyde 
tunnel inférieures à celles habituelles, voisines de 10 nm, grâce notamment à l’abaissement 
des tensions opératoires. Dès 1996, Tiwari et al., ont montré un fonctionnement possible de ce 
type de composant avec une épaisseur d’oxyde de 1,6 nm [7]. De même, les nanoplots doivent 
être espacés entre eux d’une épaisseur au moins égale à 2 nm. Aux  vues de ces 
caractéristiques, un bon fonctionnement de ce type de composant nécessite des nanoplots de 





Figure 1.5 : Vue TEM (de l’anglais Transmission Electronic Microscopy), microscope 
électronique à transmission, d’un nanoplot de silicium enterré dans de l’oxyde de silicium, 
lui-même déposé sur un substrat de silicium. L’oxyde tunnel est épais de 3 nm [7]. 
 
 Dans cette première section nous venons de voir quels sont les intérêts des nanoplots 
de silicium et les caractéristiques, densités et rayons, qui doivent être visées. A présent, nous 
allons nous intéresser aux différents procédés qui permettent de les fabriquer. 
3 nm




II   Méthodes d’élaboration des nanoplots de silicium 
 
 Le fonctionnement de nouveaux composants électroniques à base de nanoplots de 
silicium nécessite une bonne maîtrise technologique de leur élaboration. En effet, le contrôle 
de la densité et de la taille de ces plots est un paramètre essentiel pour la fiabilité du dispositif. 
Cependant, les techniques actuelles de lithographie et de gravure ne permettent pas un 
assemblage contrôlé de plots de quelques nanomètres de rayon. Etant donné le nombre 
important d’étapes nécessaires à la réalisation de circuits intégrés, il est indispensable que 
chaque phase de la fabrication soit effectuée par l’intermédiaire d’équipements compatibles 
avec ceux de l’industrie de la microélectronique. Dans ce paragraphe, nous allons analyser 
quelles sont les technologies permettant d’élaborer des nanoplots de silicium. Nous 
focaliserons tout particulièrement notre attention sur le procédé de dépôt CVD, qui est la 
technique la plus prometteuse pour l’élaboration de nanoplots de silicium et un procédé très 
courant dans l’industrie de la microélectronique [9]. 
 II.1-  Méthode de précipitation de silicium en excès 
 
 La précipitation de silicium en excès correspond à la formation d’un cristal de silicium 
dans un alliage de composition différente. Pour les nanoplots, cette méthode consiste à former 
des nanoplots de silicium isolés les uns des autres au sein d’un oxyde de silicium enrichi en 
silicium, soit de composition SiOx où x est inférieur à 2. 
  La démixtion du silicium au sein de ce sous-oxyde, SiOx, est ensuite réalisée par un 








SiO2              (1) 
 
 Ces recuits thermiques sont effectués à haute température, autour de 1000°C, et sur de 
longues durées, Fig.1.6. Cependant, de fortes températures sur de longues périodes ne 
présentent pas d’intérêt économique pour la réalisation d’une telle étape. De plus, la 
démixtion crée des sous-oxydes aux propriétés électriques mal connues autour des plots de 
silicium ; cela constitue un fort désavantage dans le cas de composants de la 
nanoélectronique. Cette technique ne permet pas non plus de contrôler de manière précise la 
morphologie et la disposition volumique des nanoplots de silicium, voir la Fig.1.6. Toutes ces 
spécificités génèrent des non homogénéités dans l’élaboration du matériau, ce qui serait 
rédhibitoire à l’utilisation du composant. Malgré les avantages procurés par la simplicité de la 
technique et la compatibilité des équipements avec ceux de l’industrie de la microélectronique 
(CVD, recuit thermique), cette méthode ne présente pas d’intérêt suffisant pour une utilisation 
industrielle. 






Figure 1.6 : Vue en coupe microscopique HRTEM (de l’anglais High Resolution TEM), 
TEM à haute résolution, d’échantillons SiOx de différentes compositions x et ayant subi des 
recuits thermiques d’une heure sous azote à différentes températures. (a) x = 1,1 et T = 900°C, 
(b) x = 1,3 et T = 900°C, (c) x = 1,1 et T = 1100°C et (d) x = 1,3 et T = 1100°C. Les formes 
blanches sont dessinées pour guider l’œil humain [10]. 
 
 II.2-  Méthode de synthèse sous forme d’aérosol 
 
 Cette méthode de synthèse permet l’élaboration de nanoplots de silicium en phase 
homogène par pyrolyse du silane, SiH4, à haute température, autour de 900°C [11]. Leur taille 
est contrôlée par la température opératoire, la concentration du silane et le temps de résidence 
du nanoplot dans le réacteur. Ces nanoplots sont ensuite transférés dans un four d’oxydation, 
où la température opératoire est de 1050°C. Selon les conditions utilisées dans ce four, les 
nanoplots sont oxydés sur 1,5 à 2 nm. Enfin, ils terminent leur parcours dans une chambre de 
dépôt où le haut est à une température de 200°C et à l’intérieur de la chambre, sous le substrat 
de dépôt, tourne un disque froid à 23°C grâce à un flux continu d’eau, Fig.1.7. Le dépôt sur le 
wafer peut donc se faire par thermophorèse, c’est-à-dire, par diffusion thermique des 
particules. Le principal avantage de cette technique est la dissociation des étapes de formation 
des nanoplots et de leur dépôt sur le substrat. Il est donc possible de contrôler le nombre de 
nanoplots déposés et ainsi approcher des densités maximales de quelques 1012 particules/cm2 
pour un diamètre moyen de 4 nm, Fig.1.8. De plus, cette méthode a été optimisée afin de 
permettre la génération de nanoplots sphériques avec un diamètre d’au moins 3 nm et sans 
agglomérer les particules [12]. Les équipements nécessaires, Fig.1.7, sont également 
compatibles avec ceux de l’industrie de la microélectronique. 






Figure 1.7 : (a) Schéma du réacteur d’élaboration aérosol des nanoplots et de la chambre de 
dépôt de classe 100 et (b) Schéma grossi de la chambre de dépôt des particules pour un wafer 
de 200 mm [11]. 
  
 Notons que les températures opératoires entre 900 et 1000°C représentent un coût 




Figure 1.8 : Vue en coupe microscopique TEM d’une grille flottante composée de nanoplots 
déposés pas voie aérosol. Le diamètre moyen des nano particules est de 4 nm avec un écart 
type de 1,3 et une densité de 6.1012 nanoplots/cm2 [12]. 
 




 II.3-  Méthode de fabrication lithographique auto assemblée 
 
 Cette technique de fabrication est la plus récente, elle est directement issue du besoin 
d’élaboration de structure de taille nanométrique. Ce procédé utilise des matériaux comme 
masque de gravure dont l’élaboration est bien maîtrisée, afin de créer des nanoplots dont les 
dimensions, la densité et l’uniformité sont maîtrisées. Le contrôle de ces caractéristiques 
dépend des dimensions des molécules du matériau utilisé. Différentes études ont été menées 
sur ce procédé lithographique en privilégiant différents matériaux comme masque. 
    En 2003, une équipe de l’industriel IBM a élaborée un procédé dont le masque se 
compose de polymères, du polyméthacrylate de méthyle (PMMA) encapsulé dans du  
polystyrène (PS) [13]. Après gravure chimique, les nanoplots de silicium ont reproduit les 
dimensions du film de polymère auto-assemblé, soit un diamètre moyen de 20 nm et un 
espacement centre à centre de 40 nm, impliquant une densité de 6,5.1010 nanoplots par cm2 
[13]. Ces résultats demeurent, malgré le bon fonctionnement du composant réalisé, loin des 
spécifications requises pour l’élaboration industrielle de mémoires non volatiles. 
 Une deuxième équipe, l’année suivante, a elle utilisé des îlots de platine (Pt) comme 
masque lithographique [14]. Le procédé d’élaboration des nanoplots de silicium est représenté 
sur la Fig.1.9. Successivement, une couche d’oxyde tunnel SiOx (3 nm), de silicium amorphe 
(5 nm) et à nouveau d’oxyde SiOx (3 nm) sont déposées par pulvérisation cathodique 
magnétron, une technique de dépôt de couche mince utilisant de forts champs électriques et 
magnétiques, sur un substrat de silicium de direction cristallographique (100), Fig.1.9 (a). 
Ensuite, les îlots de platine sont déposés également par pulvérisation cathodique magnétron, 
Fig.1.9 (b) et Fig.1.10 (a). Ces îlots servent alors de masque sur lequel un procédé de gravure 
ionique réactive est appliqué afin de retirer les matériaux entourant ces îlots, Fig.1.9 (c). Les 
îlots de platine sont ensuite retirés par l’intermédiaire d’eau régale, un mélange d’acide 
chlorhydrique et d’acide nitrique. Un oxyde de grille, SiOx, est déposé par pulvérisation 
cathodique magnétron sur les couches restantes, Fig.1.9 (d). Enfin, les nanoplots de silicium 
sont formés par recristallisation de la couche amorphe de silicium par recuit thermique à 















Figure 1.9 : Schéma d’élaboration des nanoplots de silicium : (a) dépôt des couches fines 
SiOx / Si amorphe / SiOx / substrat de Si (100), (b) dépôt des îlots de platine, (c) procédé 
lithographique de gravure ionique réactive avec l’hexafluorure de soufre SF6 comme gaz 
réactif, (d) dépôt de l’oxyde de grille et (e) procédé de recristallisation pour la formation des 
nanoplots de silicium [14]. 




 Dans cette étude, les îlots de platine sont uniformément disposés avec un diamètre 
moyen de 11 nm et une densité de 6,5.1011 îlots par cm2 Fig.1.10 (a), soit des caractéristiques 
intéressantes pour une application aux mémoires non volatiles puisque que les nanoplots de 
silicium sont alors élaborés avec des dimensions et une densité proche des caractéristiques 
visées, Fig.1.10 (b) [14]. 
  
(a) (b) 
Figure 1.10 : (a) Vue de dessus au microscope électronique à balayage (MEB) des îlots de 
platine déposés sur le substrat et (b) vue en coupe microscopique TEM de nanoplots de 
silicium, l’image insérée au bas représente une vue en coupe microscopique HRTEM à plus 
haute résolution d’un nanoplot de silicium [14]. 
 
 Cette méthode d’élaboration par auto-assemblage est très prometteuse puisque qu’elle 
utilise des équipements lithographiques de la microélectronique, mais demeure encore aux 
prémices de son développement. Le diamètre des nanoplots élaborés par cette technique est 
pour l’instant trop important pour une application industrielle. 
 
 II.4-  Le dépôt chimique en phase vapeur 
 
 Le dépôt chimique en phase vapeur ou CVD (en anglais Chemical Vapor Deposition) 
permet la synthèse d’un matériau solide grâce à des réactions chimiques sur le substrat, 
appelées réactions hétérogènes, à partir d’espèces gazeuses introduites dans le réacteur qui 
peuvent subir en parallèle des réactions chimiques dans la phase vapeur, appelées réactions 
homogènes. 
 Ce dépôt se déroule au sein d’un réacteur dans lequel on introduit un mélange de 
composés gazeux parmi lesquels les précurseurs du matériau à déposer, dans notre étude du 
silane, SiH4, pour déposer du silicium. Ces composés, après transport de matière et parfois 
réactions homogènes, peuvent alors réagir sur les substrats disposés dans l’enceinte du 
réacteur et s’y déposer. Il est alors indispensable de choisir des conditions opératoires 
judicieuses afin de contrôler l’élaboration du dépôt solide et évacuer hors de l’enceinte les 
résidus gazeux. Les principales étapes en jeu lors d’un dépôt chimique en phase vapeur sont 
présentées sur le schéma de la Fig.1.11. 
 
 Selon la voie utilisée pour apporter l’énergie nécessaire à l’activation des réactions 
chimiques, on distingue deux principaux types de dépôt CVD, thermique ou plasma. Une 
troisième technique d’activation permet également un dépôt CVD, le laser, mais celle-ci est 
moins utilisée. 





Figure 1.11 : Schéma des principales étapes se produisant lors d’un dépôt CVD. 
 
 Par activation thermique : 
 
 La CVD thermique est la méthode la plus ancienne et le terme CVD sous-entend  
implicitement CVD thermique [15]. L’énergie nécessaire pour l’activation des réactions 
chimiques est apportée par la température. Deux types de réacteur ont été développés, à murs 
froids ou à murs chauds. Dans le cas des réacteurs à murs froids, seul le substrat est chauffé 
afin de générer le dépôt seulement sur le substrat. Cependant, ce type de réacteur ne permet 
pas un bon contrôle de la température. Dans le cas des réacteurs à murs chauds, l’ensemble de 
l’enceinte réactionnelle est chauffé. Cette technologie permet un contrôle très précis de la 
température, mais présente le désavantage d’engendrer un dépôt sur toutes les parois, ce qui 
requiert alors un nettoyage périodique du réacteur. 
 La gamme de pression opératoire utilisée constitue ensuite un critère pour différencier 
les types de réacteurs thermiques. Les technologies les plus couramment utilisées sont les 
réacteurs à basse pression, soit du mTorr au Torr, ou LPCVD (pour Low Pressure CVD), à 
pression atmosphérique ou APCVD (pour Atmospheric Pressure CVD) ou encore à très faible 
pression, inférieure au mTorr, ou UHVCVD (pour Ultra High Vacuum CVD). De plus, il 
existe d’autres types de CVD thermique telles que la CVD par chauffage rapide, RTCVD 
(pour Rapid Thermal CVD) qui permet un faible budget thermique, ou encore la CVD à 
filament chaud, HWCVD (pour Hot Wire CVD) qui permet un contrôle distinct de la 
température de décomposition du gaz précurseur et de la température du substrat. On recense 
également la CVD à partir d’éléments organométalliques OMCVD (pour Organo Metallic 
CVD) utilisée dans des applications différentes de celles envisagées ici. 
 Chaque application devra trouver les conditions opératoires les plus judicieuses pour 
réaliser le dépôt souhaité. 
 
 Par activation plasma : 
 
 La CVD assistée par plasma présente l’intérêt majeur de pouvoir être appliquée à 
basse température, entre 100 et 200°C. L’énergie nécessaire pour permettre aux précurseurs 
gazeux de réagir en phase homogène est apportée par une décharge d’électrons qui entrent en 
collision avec les molécules du gaz. Cette technique de dépôt conduit à la formation de 
nanoplots de silicium amorphe intéressants plus particulièrement pour des applications 















 Par activation laser : 
 
 L’activation laser peut-être effectuée selon deux mécanismes, thermique et photolyse. 
Pour la voie thermique, le dépôt est obtenu par l’énergie thermique issue du contact entre le 
laser et le substrat. Dans la CVD photolyse, les réactions chimiques sont induites par l’action 
de photons, qui ont l’énergie nécessaire pour casser les liaisons chimiques des précurseurs 
gazeux. Ici aussi, l’élaboration de nanoplots de silicium est favorable à des applications 
optoélectronique ou photovoltaïque [18-20]. 
 
 II.5-  Voie d’élaboration choisie : la LPCVD 
 
 Parmi toutes les techniques d’élaboration présentées dans cette section, la technique de 
CVD par activation thermique à faible pression (LPCVD) présente de nombreux avantages ; 
elle est simple, très compatible avec les équipements actuels de la microélectronique et 
nécessite un faible budget thermique [21]. De plus, la maîtrise de la morphologie des 
nanoplots est primordiale, le réacteur LPCVD à murs chauds, voir la Fig.1.12, se prête tout 
particulièrement à un contrôle optimum de la température et de la pression opératoire, 
paramètres clés pour le contrôle de la densité et de la taille des nanoplots de silicium [22,23]. 
Le réacteur utilisé au CEA/LETI est de type tubulaire, très courant dans l’industrie de 
la microélectronique. Ce type de réacteur est constitué d’un tube en quartz cylindrique disposé 
verticalement (cf. Fig.1.12) ou horizontalement, dont les dimensions sont données dans le 
dernier chapitre (partie 8). Les extrémités du réacteur sont fermées par des portes en acier 
inoxydable dont les joints d’étanchéité sont refroidis à l’eau. Dans le cas d’un réacteur 
vertical, jusqu’à 170 plaques de 8 pouces, soit environ 200 mm de diamètre, sont disposées en 
série perpendiculairement au flux gazeux pour être traitées simultanément. L’un des 
principaux problèmes de ce type de réacteur est l’épuisement des gaz réactifs le long de la 
charge. Il existe alors différentes solutions pour pallier à ce problème. L’injection de gaz 
répartie le long du réacteur permet par exemple d’éviter l’épuisement des réactifs. Le fait de 
créer un gradient de température le long de la charge permet également de compenser la chute 
de concentration des réactifs en augmentant la vitesse de dépôt. Dans notre étude, nous 
privilégierons la deuxième solution, qui sera présentée dans le dernier chapitre. Enfin, dans la 
zone inter-plaques, les transferts de matière sont purement diffusifs et les vitesses 
d’écoulement gazeux très faibles. 
 En microélectronique, la technique LPCVD à partir de silane est principalement 
utilisée pour l’élaboration de couches polycristallines continues de silicium. En 1996, 
Nakajima et al. [21] ont les premiers montré que lors des premiers instants de croissance de ce 
type de film sur SiO2, des îlots de taille nanométrique sont formés. Différents travaux ont été 
réalisés visant à l’amélioration de ces connaissances [21-30]. Lors des premiers dépôts de 
nanoplots par LPCVD, il a été observé que les densités obtenues étaient trop faibles. Les 
études de Miyazaki et al. et de Baron et al., [22,23], ont alors mis en évidence que la nature 
du substrat a une très forte influence sur ce paramètre. Diverses solutions ont alors été 
envisagées pour augmenter la densité des nanoplots de silicium tout en ayant une croissance 
uniforme. Certaines équipes ont réalisé des dépôts sur différents types d’oxydes ou ont traité 
chimiquement l’oxyde de silicium afin de comparer les influences du substrat sur le dépôt 
[23,25]. D’autres recherches ont complété ces travaux en étudiant l’influence des conditions 
opératoires [24,26-28,30] ou celle des gaz précurseurs [29]. 





Figure 1.12 : Schéma du réacteur tubulaire à murs chauds LPCVD du CEA/LETI. 
 
 Il ressort de ces études que l’utilisation d’oxydes autres que celui du silicium ne 
présente pas d’avantages suffisants, notamment à cause de l’interface entre l’oxyde et les 
nanoplots qui est de meilleure qualité dans le cas du silicium et de l’oxyde de silicium. Les 
différents travaux ont donc privilégié le dépôt de nanoplots sur SiO2. Cependant, il apparaît 
que des traitements chimiques appliqués de manière judicieuse à l’oxyde de silicium 
permettent l’obtention de densités de nanoplots plus importantes. 
 Nous avons donc focalisé notre étude du dépôt de nanoplots de silicium par LPCVD 
thermique à partir de silane sur l’oxyde de silicium SiO2 et nous nous sommes appliqués à 
étudier plus en détails les mécanismes régissant la formation de ces nanoplots, c’est-à-dire la 
nucléation des premiers agrégats de silicium. Pour cela, il nous a fallu faire l’état de l’art des 
connaissances sur la structure chimique du substrat SiO2 et tout particulièrement de sa 
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III   La surface de dépôt : l’oxyde de silicium, SiO2 
 
 III.1- Nature du substrat 
 
 L’élaboration de nanoplots de silicium par LPCVD sur des substrats tels que le nitrure 
de silicium Si3N4 ou un sous-oxyde de silicium nitruré SiOxNy [23], ou encore l’alumine 
Al2O3 [31], a été étudiée. Il ressort de ces travaux que les substrats Si3N4 et Al2O3 permettent 
l’augmentation de la densité de plots déposés. Au LGC, nous donnons l’explication suivante : 
la différence d’électronégativité entre l’oxygène (3,5) et l’azote (3) génère une densité en 
électrons près des sites Si3N4 plus forte que près des sites SiO2. Ainsi la surface du Si3N4 est 
plus réactive, ce qui engendre une nucléation plus rapide, d’où la différence de densité de 
nanoplots observées. Pour expliquer ces résultats, Baron et al. [23] ont trouvé des énergies 
d’activation de nucléation et de croissance de 3,85 eV sur SiO2, 3,37 eV sur SiOxNy et 2,83 
eV sur Si3N4 par extrapolation des vitesses de dépôt en fonction de la température. Mazen et 
al. [31] ont expliqué la forte cinétique de nucléation sur Al2O3 par la présence à sa surface de 
groupements très réactifs, les groupements hydroxyles (OH). 
 Néanmoins, les substrats Al2O3, et Si3N4 possèdent une densité importante de défauts 
cristallins pouvant jouer le rôle de pièges électriques. Ils ont ainsi une qualité structurale 
inférieure au SiO2 thermique ce qui génèrerait une diminution très forte de la fiabilité pour les 
mémoires non volatiles à nanoplots. Il est donc nécessaire d’élaborer les nanoplots de silicium 
sur SiO2 thermique. 
 Plusieurs équipes ont étudié l’influence de prétraitements chimiques sur la surface 
SiO2 [22,23,25], qui notamment augmentent le nombre de groupement hydroxyles (OH) dont 
les études indiquent qu’ils favorisent la nucléation des nanoplots. 
  
 III.2-  Prétraitement de surface du substrat SiO2 
 
 Lors d’observations expérimentales, Miyazaki et al. [22] puis Baron et al. [32], ont 
observé qu’une surface d’oxyde de silicium ayant subi un prétraitement chimique au HF 
(acide fluorhydrique) permet d’augmenter la densité de nanoplots déposés. Baron et al. ont 
relevé des densités de nanoplots déposés par LPCVD pour des mêmes conditions opératoires 
égales à 1,2.1012 nanoplots/cm² dans le cas d’un substrat ayant subi un prétraitement chimique




et 4.1011 nanoplots/cm² sur un substrat n’en ayant pas subi [32]. Dans ces études, les 
prétraitements chimiques visaient à augmenter la densité de sites de surface Si-OH sur le 
substrat. Des travaux confirmant l’influence bénéfique des groupements hydroxyles (OH) sur 
la nucléation des nanoplots, ont été retrouvés dans de nombreuses autres études [22,24-
27,30,31,35,49]. Il est donc primordial de connaître la structure surfacique du SiO2 pour 
comprendre les mécanismes de dépôt de nanoplots.  
 La surface d’oxyde de silicium est composée de groupements siloxanes, Si-O-Si, et de 
groupements hydroxyles, Si-OH, appelés également silanols puisque le groupement hydroxyle 
est associé à un atome de silicium [33]. Les groupements siloxanes sont majoritaires quand le 
substrat est sorti du four d’oxydation.  
 Une étude a été réalisée sur l’influence de la réactivité des sites siloxanes [25]. La 
diminution de la température d’oxydation du substrat permet l’augmentation de la contrainte 
physique de la structure du substrat, qui se traduit par une diminution de l’angle des liaisons 
Si-O-Si et donc une diminution de l’énergie de ces liaisons qui deviennent alors plus faciles à 
casser. Ainsi, Mazen et al. sont parvenus à augmenter la réactivité des sites siloxanes et donc 
la nucléation en diminuant la température d’oxydation [25].  
 Cependant, l’amélioration de la réactivité de la surface est bien plus significative 
quand la surface est davantage recouverte de sites silanols. Pour avoir une surface présentant 
une forte densité de liaisons silanols on doit la traiter. Très rapidement, on a observé qu’un 
nettoyage à l’acide fluorhydrique, HF, voir la Fig.2.1, ou avec de l’acide persulfurique, 
H2SO5, appelé acide Caro, ou alors d’autres mélanges acides sur l’oxyde de silicium permet 
de graver quelques nanomètres de couche et de laisser une surface fortement hydroxylée 
[22,34]. Le nettoyage HF est la méthode qui présente le plus d’avantages [35]. 
 
 
Figure 2.1 : Schéma d’un prétraitement au HF sur un site siloxane de surface et rinçage à 
l’eau pour éliminer les atomes de fluor qui ont intégré la surface du substrat [35]. 
 
 La différence de réactivité entre les sites silanols et les sites siloxanes peut trouver son 
explication dans la différence d’énergie de liaison existant entre la liaison O-H, 103.5 
kcal/mol, et la liaison Si-O, 193.5 kcal/mol. Cette différence indique que la liaison O-H sera 
cassée plus facilement que la liaison Si-O [25]. On peut également s’interroger sur la 
différence d’interaction électrostatique entre le principal précurseur gazeux a priori 
responsable du dépôt de nanoplots, le silane SiH4 dans notre étude, et les sites de surface. En 
effet, les valeurs d’électronégativité sur l’échelle de Pauling sont respectivement de 2,1, 1,8 et 
3,5 pour l’hydrogène, le silicium et l’oxygène, ce qui implique une interaction répulsive pour 
Siδ+-Oδ--Siδ+ avec le silane et une interaction attractive pour Oδ--Hδ+ avec le silane [25]. 
  Pour obtenir de fortes densités de nanoplots sur la surface SiO2, voir la Fig.2.2, il est 
donc judicieux d’augmenter le nombre de sites hydroxyles, grâce à un traitement HF par 
exemple [25]. Ensuite, si un recuit thermique est réalisé sur le substrat traité, on peut modifier 
la densité de sites silanols présents à la surface : plus cette température est élevée et moins de 
sites silanols seront présents à la surface. Ainsi, sur la Fig.2.2 (a), on observe qu’après un 
recuit à 1000°C, la densité de nanoplots est trois fois moins élevée que celle obtenue sur une 

























Figure 2.2 : Vue en coupe microscopique MEB de nanoplots de silicium déposés dans les 
mêmes conditions sur, (a) une surface de SiO2 ayant subi un traitement HF et un recuit à 
1000°C, densité de 4.1011 plots/cm2 et (b) une surface de SiO2 ayant subi un traitement HF 
sans recuit thermique, densité de 1,2.1012 plots/cm2 [25]. 
 
 Dans la prochaine section, nous allons voir qu’il existe différents types de liaisons 
silanols présentes à la surface d’un substrat en oxyde de silicium. 
  
 III.3-  Caractérisation des liaisons silanols 
 
 La découverte des groupements silanol à la surface du SiO2 par Kiselev [36] en 1936 a 
conduit à de nombreuses études relatives à la quantification du nombre de groupements et à la 
caractérisation des différents types de sites hydroxyles. Dans l’ouvrage de Vansant et al. [33], 
un important travail bibliographique a été réalisé sur la caractérisation de l’oxyde de silicium. 
Ce document recense entre autres les principales études menées sur la détermination du 
nombre de sites silanol de surface. Pour ces études, différentes voies ont été explorées, qui 
vont de méthodes physiques ou chimiques jusqu’aux calculs théoriques. 
 Le calcul théorique, de nature géométrique, souvent cité est celui de De Boer et al. 
[37] ; leur étude fournit une densité de sites silanols de 4,55 OH/nm2 en considérant une 
surface plane (111) d’une structure β-cristobalite octaédrique souvent apparentée à celle du 
dioxyde de silicium, qui est en réalité amorphe. Peri et Hensley [38] ont trouvé la même 
valeur en utilisant un plan cristallin (100) de cristobalite.  
 Trois types de liaisons silanols ont été identifiés, le silanol isolé, le vicinal (appelé 
aussi ponté) et le géminé comme représenté sur la Fig.2.3 : 
   
(a) (b) (c) 
Figure 2.3 : Schéma des différents types de sites silanols, (a) silanol isolé, (b) silanol vicinal 
(ou ponté) et (c) silanol géminé [33]. 
  
(a) (b) 
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 Les premières discussions sur l’existence des groupes silanols géminés sont assez 
ambiguës selon le type de caractérisation. En effet, pour les études utilisant la technique de 
spectroscopie infrarouge, avec transformée de Fourier, l’interprétation des résultats fut 
contradictoire selon les équipes Van Cauwelaert et al. [39], Morrow  et Cody [40] et 
Hoffmann et Knözinger [41]. Cette technique est basée sur l’adsorption d’un rayonnement 
infrarouge (entre 400 et 4000 cm-1) par le matériau et permet l’analyse de la structure 
chimique de l’échantillon en considérant l’énergie de vibration des liaisons chimiques qui 
subissent le rayonnement. Cependant, lors d’études utilisant la technique de résonance 
magnétique nucléaire sur le silicium par Sindorf et Maciel [42], l’existence de groupes 
hydroxyles géminés a pu être confirmée. Notons que cette technique appliquée à l’hydrogène 
ne permet pas de différencier un groupe hydroxyle géminé d’un groupe hydroxyle isolé. 
 A la surface de l’oxyde de silicium, les liaisons silanols peuvent subir des réactions de 
déshydratation et de déshydroxylation correspondant respectivement à la perte d’eau 
physisorbée et à la condensation d’un groupe hydroxyle pour former un pont siloxane avec 
l’augmentation de la température, Fig.2.4. 
  
 













              (a)                             (b)                                   (c) 
Figure 2.4 : Schéma des réactions de déshydratation et de déshydroxylation, (a) deux sites de 
surface silanols isolés où une molécule d’eau s’est physisorbée, (b) site silanol vicinal, issu de 
la désorption de la molécule d’eau du site (a) et (c) site de surface siloxane, où une molécule 
d’eau désorbe du site (b) [33]. 
 
 D’après les résultats reportés dans l’ouvrage de Vansant et al., à partir de 120°C, on 
observe une désorption totale des molécules d’eau physisorbées et quelques groupes de 
silanols se déshydroxylent également conduisant alors à la création de sites siloxane. Dans 
l’intervalle de température 200 à 400°C, il apparaît que ce sont principalement les liaisons 
hydroxyles pontées qui se condensent rapidement alors qu’au-delà de 400°C, ce sont les 
liaisons hydroxyles isolées qui se condensent mais de manière  plus lente, car il faut pour cela 
une certaine mobilité des protons  pour permettre la libération des molécules d’eau [33]. Nous 
pouvons remarquer, que dans notre étude, les dépôts CVD sont réalisés à des températures 
supérieures ou égales à 500°C ; les réactions de déshydratation seront donc toutes achevées et 
les sites silanols subiront de nombreuses réactions de déshydroxylation. 
 Une surface complètement hydroxylée d’oxyde de silicium contient 4,6 OH/nm², 
Fig.2.5. Après un traitement thermique à 400°C sous vide, ce nombre décroît rapidement 
jusqu’à atteindre la valeur de 2,3 OH/nm², Fig.2.5. De 100 à 600°C, la condensation des 
groupes silanols vicinaux (pontés) donne naissance à des liaisons silanols isolées ou géminées 
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siloxanes augmente alors que la concentration de groupes silanols vicinaux diminue 
rapidement. Un mécanisme simple de condensation est représenté sur la Fig.2.6. 
 
 
Figure 2.5 : Evolution des différents groupes de surface du substrat SiO2 en fonction de la 
température de prétraitement sous vide (modèle de Zhuravlev) : courbe 1, concentration 
moyenne des sites silanols totaux (SiOH)t ; courbe 2, concentration moyenne des sites silanols 
isolés (SiOH)i ; courbe 3, concentration moyenne des sites silanols vicinaux (SiOH)v ; courbe 
4, concentration moyenne des atomes de silicium de surface composant les sites siloxane 
(libres de sites OH). La flèche indique le résultat obtenu par les techniques combinées 
d’échange de deutérium et de spectroscopie infrarouge [45]. 
 
Au-delà de 600°C, la surface d’oxyde est principalement recouverte de liaisons silanols isolés, 
géminés et de ponts siloxanes. Il faut des températures supérieures à 1200°C pour qu’il n’y ait 
plus aucune liaison silanol à la surface [43]. 
 








        (a)              (b)     
Figure 2.6 : Schéma d’une réaction de condensation de groupements silanols vicinaux, (a) 
silanols vicinaux et (b) produits de la réaction de condensation, une liaison siloxane, une 
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 Vansant et al. ont combiné les résultats obtenus par toutes ces études et ont établi une 
évolution de la densité des liaisons hydroxyles, isolés, vicinaux, géminés et totaux en fonction 












200 4,6 1,15 2,85 0,6 
300 3,55 1,65 1,4 0,5 
400 2,35 2,05 0 0,3 
500 1,8 1,55 0 0,25 
600 1,5 1,3 0 0,2 
700 1,15 0,9 0 0,25 
800 0,7 0,6 0 0,1 
 
Tableau 2.1 : Evolution des densités des différents groupes silanols sur SiO2 complètement 
hydroxylé en fonction du traitement thermique réalisé sous vide [33]. 
 
Notons que dans la thèse de Mazen, grâce à des mesures par HMDS, 
hexaméthyldisilazane (CH3)3-Si-NH-Si-(CH3)3), le nombre de sites OH sur SiO2 thermique a 
été évalué à 1,7 sites/nm2, à 600°C [35]. En fait, le HMDS est une molécule carbonée qui se 
décompose sur la surface d’oxyde de silicium en donnant un groupement triméthylsylil (TMS, 
Si-(CH3)3) dont l’intérêt majeur est qu’il se chimisorbe exclusivement sur les groupements 
silanol de surface, Si-OH [33]. Ainsi, la quantification du produit TMS de la réaction entre le 
HMDS et les sites OH peut fournir le nombre de sites OH de surface. Cependant, à cause de 
l’encombrement stérique du HMDS, cette technique de mesure permet l’obtention d’une 
densité maximum de 2,5 sites/nm2 [33]. Notons que cette méthode de mesure prend en 
compte les différents types d’espèces hydroxyles. Le nombre est alors en accord avec les 
résultats de [33] puisqu’ils ont trouvé 1,3 sites OH/nm2 isolés et 0,2 sites OH/nm2 géminés. 
Or un site géminé contient deux sites Si-OH, ce qui équivaut à avoir en tout 1,7 sites OH/nm2. 
Cependant, dans notre étude, par simplicité, nous négligeons l’existence des sites Si-OH 
géminés. Nous avons considéré que le substrat est recouvert de sites isolés et de sites 
siloxanes pour des températures comprises entre 500 et 620°C. 
 
 Dans la prochaine section, nous allons analyser les études expérimentales de dépôts 
LPCVD de nanoplots de silicium sur SiO2. 
   
 




IV  Elaboration de nanoplots de silicium sur SiO2 par 
LPCVD 
 
Lors de l’élaboration de nanoplots de silicium par LPCVD, l’enjeu majeur est la 
maîtrise et l’optimisation de leur densité et de leur taille toujours avec des objectifs 
d’uniformité et de reproductibilité sur l’ensemble des “wafers” présents dans le réacteur de  
dépôt. La densité et la taille sont contrôlées par les paramètres opératoires et par la nature du 
substrat et donc par la manière dont celui-ci a été élaboré. Nous allons présenter une analyse 
bibliographique de travaux réalisés sur l’élaboration de nanoplots de silicium dans un réacteur 
LPCVD à murs chauds. Mais pour débuter cette section, nous allons dans un premier temps 
recenser brièvement les techniques de caractérisation et d’observation des dépôts de nanoplots 
de silicium afin de comprendre les divers résultats présentés dans les différentes études. 
 
 IV.1-  Techniques de caractérisation et d’observation de nanoplots 
 
 De taille nanométrique, les nanoplots de silicium, sont des matériaux tout de même 
visualisables par les techniques actuelles de caractérisation. Leurs dimensions, de l’ordre de 
quelques dizaines de couches atomiques, exigent cependant des résolutions et des sensibilités 
capables de traiter de faibles dimensions. Dans ce paragraphe, nous allons recenser les 
différentes techniques en mettant en avant leurs avantages et leurs limitations. 
 
 La microscopie électronique à balayage à effet de champ : MEB FEG 
 
 Cette technique permet par l’envoi d’électrons sur l’échantillon à caractériser la 
rétrodiffusion d’électrons secondaires provenant d’atomes de l’échantillon. Ainsi l’analyse de 
ces électrons secondaires permet la reconstruction de l’image de l’échantillon. Au préalable, il 
faut nettoyer sa surface afin d’enlever les éventuels contaminants, ce qui permet également de 
réduire les effets de chargement électrique des nanoplots lors de la mesure. Ce nettoyage peut 
être effectué grâce à un plasma d’oxygène O2. 
 La principale limitation de cette technique est sa résolution, elle est au maximum de 
0,6 nm dans le cas de métaux. Cependant, vu le faible contraste entre le silicium et son oxyde, 
SiO2, il est difficile de reconstruire des images de nanoplots dont le diamètre est inférieur à 2 
nm [35]. Le MEB FEG peut-être utilisé pour le comptage de nanoplots et ainsi pour la 
détermination de leur densité. En vue de dessus, le contraste ne permet pas une visualisation 
parfaite des nanoplots. Pour améliorer la qualité des images, les échantillons sont alors 


















Figure 2.7 : Vue au MEB FEG de nanoplots de silicium : (a) en vue plane et (b) vue inclinée 
de 40° [35]. 
100 nm 100 nm




 La microscopie électronique en transmission : TEM (de l’anglais Transmission 
Electronic Microscopy) 
 
 Des électrons sont envoyés sur l’échantillon à analyser, mais ici avec une plus grande 
énergie que dans le cas du MEB FEG afin d’être transmis à travers l’échantillon. Leurs 
interactions avec les électrons des atomes de l’échantillon sont traitées afin de reconstruire 
une image. La grande différence avec le MEB FEG est qu’ici l’échantillon subit de nombreux 
traitements mécaniques et/ou chimiques afin de créer de très fines lames d’épaisseurs 
comprises entre 10 nm et 5 µm, voir l’exemple de la Fig.2.8.  
 
 
Figure 2.8 : Vue au MEB d’un échantillon de 300 nm (0,3 µm) d’épaisseur au sein d’un 
dispositif classique semi-conducteur préparé pour une analyse TEM avec une sonde ionique 
focalisée ayant pour rôle l’abrasion de différentes couches du composant  au dessus et en 
dessous de l’échantillon à analyser [46]. 
 
 Les nanoplots, peuvent être amorphes, cristallins ou alors avoir une orientation 
cristallographique inadéquate pour une observation au TEM. Il convient alors selon les 
différents cas d’utiliser des contrastes différents grâce à la dé-focalisation de la lentille située 
après l’échantillon à analyser. A partir d’une méthode dite à récupération de phase qui utilise 
les relations liant plusieurs images focales et des traitements numériques de ces images à  base 
de transformée de Fourier, il est alors possible d’obtenir les dimensions des nanoplots, leur 
densité ainsi que leur espacement mutuel [47].  
 Par exemple, à partir de la série de trois images prises pour différentes dé-focalisations 
observables sur la Fig.2.9, une image de phase dont le contraste est proportionnel à l’épaisseur 
locale de l’échantillon peut-être construite [48]. Cette image de phase, Fig.2.10, donne alors 
directement la densité, la taille et l’espacement mutuel des nanoplots [48]. La densité de 
nanoplots sur cette image de phase est de 2.1012 plots/cm2 et le diamètre moyen est de 5,2 nm 
± 1,5 nm. La mesure de la taille des nanoplots a été comparée avec la technique 
d’ellipsométrie spectroscopique qui permet indirectement l’acquisition de cette donnée plus 
simplement ; le diamètre des nanoplots a été trouvé légèrement supérieur à cette mesure [48]. 




   
 
Figure 2.9 : Images microscopiques planes TEM d’une même zone de dépôt de nanoplots de 
silicium vue selon différentes dé-focalisations ∆, (a) ∆ de - 625 nm (b) ∆ de 0 nm et (c) ∆ de 
+ 625 nm [48]. 
 
 Sur la Fig.2.9, on peut noter le changement de contraste et de la taille des éléments y 
figurant lorsque la dé-focalisation change. Les taches noires ou blanches ne peuvent pas être 
interprétées directement comme des nanoplots. Pour représenter les nanoplots, la méthode de 
récupération de phase permet une meilleure visualisation, voir la Fig.2.10. Cette méthode 
offre également la possibilité de création d’images 3D de nanoplots de silicium, voir l’image 




Figure 2.10 : Images de phase correspondant à la zone imagée sur la série d’images de la 
Fig.2.9 (a) en vue plane et (b) représentation de l’image en 3D [48]. 
 
 La forme et l’état cristallin des nanoplots sont cependant difficiles à observer par ces 
deux méthodes de caractérisations MEB FEG et TEM. En effet, la morphologie en coupe et le 
caractère cristallin ou amorphe des nanoplots de silicium n’est pas visible sur les différentes 
images proposées par ces méthodes. Il convient alors d’utiliser une méthode présentant une 
résolution optique plus importante. La technique TEM à haute résolution, ou HRTEM, 
propose une telle possibilité. 
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 La microscopie électronique en transmission à haute résolution : HRTEM (de 
 l’anglais High Resolution TEM) 
 
 La microscopie TEM à haute résolution permet une analyse morphologique, une 
mesure précise de l’épaisseur des couches observées, la possibilité de visualiser les plans 
atomiques des matériaux cristallins et ainsi une observation des possibles défauts cristallins. 
 Cependant, cette méthode permet l’observation d’un nombre limité de nanoplots, voir 




Figure 2.11 : Vue plane microscopique TEM de nanoplots de silicium, l’image insérée en bas 
à gauche représente une vue en coupe microscopique HRTEM à plus haute résolution d’un 
nanoplot de rayon de 3,1 nm sur lequel les plans (111) du silicium sont clairement 
observables [35]. 
 
 La microscopie à force atomique : AFM (de l’anglais Atomic Force Microscopy) 
 
 La microscopie à force atomique peut être utilisée pour visualiser la morphologie des 
nanoplots. Grâce à sa forte résolution selon la perpendiculaire à la surface de l’échantillon 
analysé, il est alors possible de visualiser des nanoplots dont la hauteur est inférieure à 1 nm 
[35]. Cependant, la résolution latérale de cette technique est assez limitée à cause du rayon de 
courbure de la pointe, qui est de l’ordre de 15 à 25 nm, soit une longueur supérieure aux 















 Ainsi, cette méthode fournit des dimensions latérales supérieures à la réalité dans le 
cas de nanoplots. Sur le schéma de la Fig.2.12, il apparaît également que pour de fortes 
densités, c’est-à-dire lorsque l’espacement entre plusieurs nanoplots est plus petit, la pointe de 
l’AFM peut-être gênée par sa taille pour mesurer cet espacement. Ceci peut alors conduire à 
une mesure sous-estimée de la hauteur des nanoplots. Sur une image AFM, on peut identifier 
ce problème par la visualisation de nanoplots virtuellement en contact lorsque le régime de 
coalescence n’est pas atteint. 
 La Fig.2.13 présente deux images AFM de nanoplots, l’une avec une faible densité de 
plots, 2.1011 plots/cm2, Fig. 2.13 (a) et l’autre de forte densité, 1,9.1012 plots/cm2, Fig.2.13 (b) 
[29]. Les auteurs ont mesuré par ellipsométrie spectroscopique pour ces deux dépôts des 
épaisseurs équivalentes assez proches de 2 nm Fig.2.13 (a) et de 1,4 nm Fig.2.13 (b). 
Cependant, on remarque sur la Fig.2.13 (a) que les nanoplots semblent avoir des dimensions 
bien plus importantes que celles de la Fig.2.13 (b). Dans leur étude, il n’a pas été précisé si la 
pointe AFM pouvait constituer un problème pour la caractérisation de la hauteur des 
nanoplots lorsque la densité de nanoplots est aussi forte que 1,9.1012 plots/cm2. De plus, pour 
une densité aussi faible que 2.1011 plots/cm2, la surestimation de la dimension latérale semble 




Figure 2.13 : Vues AFM de nanoplots de silicium déposés sur SiO2 à 325°C pendant 10 
minutes, (a) à partir de Si2H6, à 7,5 Torr de pression totale et (b) à partir de Si3H8, à 0,75 Torr 
de pression totale [29]. 
 
 Malgré ces limites, d’autres auteurs confirment que la technique AFM permet une 
mesure précise de la densité et de la hauteur des nanoplots dans le cas de densités faibles et 
moyennes, soit inférieures à 6.1011 plots/cm2 [35]. 
 Cependant, il existe un autre moyen fiable et plus simple d’utilisation, pour obtenir la 
taille moyenne des nanoplots de silicium, la méthode d’ellipsométrie spectroscopique 
combinée au MEB FEG. 
 
 L’ellipsométrie spectroscopique 
 
 L’ellipsométrie spectroscopique est une méthode de caractérisation très utilisée en 
microélectronique pour mesurer l’épaisseur de couches minces. C’est une méthode d’analyse 
sans contact et non destructive qui repose sur la mesure du changement de polarisation d’une 
onde incidente envoyée sur l’échantillon à analyser puis réfléchie et réfractée par cet 
échantillon. Ainsi, à partir du déphasage entre les ondes émises et du rapport entre leurs 
amplitudes, il est possible de déterminer l’épaisseur du matériau analysé. Cette technique 
permet également de mesurer l’épaisseur de multicouches ; elle peut-être alors utilisée pour la
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caractérisation de nanoplots de silicium. En effet, dans le cas de nanoplots, l’empilement de 
couches se compose d’un substrat de silicium, d’une couche d’oxyde thermique SiO2 dont les 
indices et les épaisseurs sont connus et enfin de nanoplots modélisés par une couche de 
silicium amorphe ou polycristallin, selon les cas envisagés, et de vide. 
 Dans le cas de nanoplots de diamètres supérieurs à 1 nm, cette méthode est fiable à ± 2 
% ; cependant, pour des diamètres inférieurs, cette fiabilité diminue à ± 10 % [49]. Cette 
méthode de caractérisation s’avère donc complémentaire des techniques de visualisation 
microscopique MEB FEG, TEM, HRTEM voire AFM. En effet, la combinaison de ces 
techniques offre la possibilité de déterminer la taille des nanoplots de silicium. En fait, la 
mesure par ellipsométrie permet de déterminer une épaisseur équivalente de silicium déposée. 
Ainsi, grâce à la connaissance de la densité de nanoplots obtenue par comptage au MEB FEG 
et en établissant une hypothèse sur leur forme, hémisphérique ou sphérique, selon les dépôts, 
il est alors possible de calculer leur diamètre moyen. 
  
 Nous venons de voir que la détermination de la taille moyenne des nanoplots, par 
analyse MEB FEG et ellipsométrie, requiert la connaissance de leur forme. La morphologie 
des nanoplots amène à certaines interrogations qui font l'objet du paragraphe suivant. 
 
 IV.2-  Morphologie des nanoplots 
 
 Les images TEM ou HRTEM caractérisent idéalement la morphologie des nanoplots 
de silicium et permettent de mesurer leur taille grâce à une très bonne résolution optique. 
Ainsi, cette technique de visualisation permet grâce aux vues en coupe transversale de 
connaître la forme des nanoplots. Sur la Fig.2.14, nous observons sur l’image HRTEM en 
coupe transversale un nanoplot de forme hémisphérique [34]. Nicotra et al. ont également 
observé des nanoplots de forme hémisphérique en combinant à l’imagerie TEM un outil de 
spectroscopie à énergie filtrée [50]. Pour les dépôts LPCVD à partir de silane pur sur un 
substrat de SiO2, les différentes études réalisées par TEM ont généralement abouti à la 




Figure 2.14 : Vue HRTEM en coupe transversale d’un nanoplot de forme hémisphérique 
déposé sur SiO2 [34]. 
 
 Cependant, d’autres formes de nanoplots, Fig.2.15, ont également été observées dans 
la littérature [29,35]. Nous attribuons ces variations de formes aux différents substrats et 
conditions opératoires utilisées pour l’élaboration des nanoplots. En effet, Sur la Fig.2.15 (a), 
les auteurs ont observé en vue en coupe transversale des nanoplots de forme sphérique [35].
 
10 nm




Cette observation a été faite pour un dépôt effectué sur un substrat de Si3N4, sur lequel 
l’interface entre les nanoplots de silicium est différente de celle existante avec le SiO2 ; 
cependant aucune explication n’est donnée quant à cette différence. De plus, après le dépôt, 
les nanoplots ont été encapsulés dans une couche de SiO2 ; ici aussi l’impact de cette étape 
n’est pas connu. Plus récemment, Brunets et al. ont observé par HRTEM des nanoplots 


































Figure 2.15 : Vues HRTEM en coupe transversale de nanoplots de silicium (a) de forme 
sphérique pour un dépôt sur un substrat de Si3N4 et encapsulé dans du SiO2 [35] et (b) de 
forme ovale pour un dépôt à partir de disilane [29]. 
 
 La morphologie des nanoplots ainsi que leur arrangement cristallographique 
dépendent du type de procédé et des conditions opératoires utilisées. On observe sur les vues 
planes en TEM qui ont été faites à partir de ces études que les nanoplots sont cristallisés 
[21,22,29,34,35,50,51], voir les Fig.2.11 et 2.15. Cette caractéristique diffère selon les études 
et il est difficile de savoir quelle étape de l’élaboration joue sur l’état cristallographique des 
nanoplots. Pour les dépôts de silicium, il est connu dans la littérature que les recuits 
thermiques favorisent la formation de structures cristallines. Or, dans ces études, nous 
observons que les nanoplots sont souvent encapsulés dans une couche d’oxyde. Il est donc 
possible que la réalisation de l’oxyde, qui se fait à forte température, modifie la structure des 
nanoplots. 
 Dans notre étude, nous retiendrons la forme hémisphérique des nanoplots. Nous 
verrons dans le troisième chapitre que la morphologie des nanoplots a beaucoup 
d’importance, en particulier pour modéliser la phase de croissance. 
 
 Nous allons à présent recenser les différentes conditions opératoires utilisées pour 
l’élaboration de nanoplots par LPCVD et analyser leur influence sur les caractéristiques 
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 IV.3-  Influence des conditions opératoires sur les caractéristiques des 
nanoplots 
 
 Deux des principaux paramètres influant sur le comportement électrique des nanoplots 
de silicium, la densité et la taille, varient beaucoup d’une étude à une autre puisqu’ils sont 
dépendants des conditions opératoires choisies. Parmi ces conditions, on recense 
principalement la température, la pression, la nature et le débit du flux gazeux, la nature du 
substrat de dépôt et l’utilisation de prétraitements de surface. De plus, contrairement au dépôt 
de couches polycristallines conventionnelles de silicium, les durées de dépôt de nanoplots 
sont très courtes, comprises entre 5 et 300 secondes ; ces durées dépendent des conditions 
opératoires utilisées [21-23,26,27,29,30,34,35,49,52].  
 Les observations expérimentales réalisées lors de ces études distinguent quatre étapes 
lors de l’élaboration de nanoplots de silicium.  
 Etape 1 : Dans la première étape, après quelques secondes de dépôt, aucun nanoplot 
n’est observable. Cette étape est communément nommée temps d’incubation, elle 
correspond à une période où seule la nucléation a lieu formant ainsi de petits nucléi 
(moins d’un nanomètre de rayon) [53]. Il s’agit en fait de la durée nécessaire pour que 
les premiers nucléi, stables et observables par les outils de caractérisation actuels, se 
forment. 
 Etape 2 : Dans la deuxième étape, la nucléation et la croissance ont lieu en parallèle, 
des nucléi croissent pendant que d’autres naissent, ainsi la densité et le rayon des 
nanoplots augmentent. 
 Etape 3 : Lors de la troisième étape, courte période, la croissance des nanoplots 
domine, la nucléation devient quasiment nulle car les molécules incidentes se dirigent 
préférentiellement vers les nanoplots en croissance. Dans cette étape, la densité 
demeure constante alors que la taille des nanoplots augmente.  
 Etape 4 : Enfin, la dernière étape correspond à la coalescence des nanoplots de 
silicium, c’est-à-dire qu’ils se lient les uns aux autres jusqu’à former une couche 
continue ; la densité des nanoplots diminue rapidement alors que leur taille augmente 
aussi très vite. 
 
 Les durées de dépôt influent directement sur la reproductibilité et l’uniformité du 
dépôt, plus elles sont longues plus le procédé sera reproductible et uniforme sur l’ensemble du 
réacteur et sur le rayon des wafers [35,49]. Cependant, l’étape de coalescence ne doit surtout 
pas être atteinte pour l’application aux mémoires non volatiles. Nous allons à présent nous 
intéresser à ces différentes conditions qui influent sur les caractéristiques des nanoplots. 
 
 Dépôt à partir de SiH4 pur 
 
 Les dépôts LPCVD de nanoplots de silicium sur SiO2 ont été réalisés principalement à 
partir de silane pur, SiH4 [22,23,26,30,34,35,49,51,52]. Ces dépôts ont surtout concerné des 
gammes en températures comprises entre 540 et 700°C avec des pressions opératoires 
associées comprises entre 0,02 et 0,2 Torr. En effet, la gamme de pression opératoire ne doit 
pas excéder une pression critique pour éviter le risque de poudrage dans la phase homogène 
qui entraînerait une perte d’uniformité du dépôt de nanoplot. Les durées de dépôt pour ces 
conditions sont comprises entre 5 et 100 secondes selon les cas. 
 Ces différentes études de dépôts LPCVD sur substrat SiO2 à partir de silane pur sont 
regroupées dans le tableau 2.2, dans lequel nous avons recensé les principaux résultats 
expérimentaux de ces études. 





Tableau 2.2 : Dépôts LPCVD sur SiO2 à partir de silane pur pour des conditions opératoires 
conventionnelles de la littérature [22,26,30,34,35,49,51,52]. Le symbole * indique que des 
données expérimentales ne sont pas données par les auteurs et NP signifie nanoplots.  
 
 Dans ces études, la durée de dépôt est certainement le paramètre dont l’influence est la 
plus visible sur la densité et la taille des nanoplots. 
 
 Influence de la durée de dépôt : 
  
 Pour Kajikawa et Noda [53], durant la période d’incubation, le dépôt est plus lent que 
durant la formation d’un film continu et la vitesse de dépôt augmente exponentiellement avec 
le temps de dépôt. Ceci signifie que le matériau déjà déposé exalte le dépôt comme dans un 
processus auto catalytique.  
Conditions opératoires de dépôt 







Miyazaki et al. 
[22] 
Traité HF et 




→ NP hémisphériques  
→ ~1012 NP/cm2 sur substrat traité HF 
et ~1011 NP/cm2 sur substrat non traité   
Baron et al. 
[23] 





→ Densité maximum 6,5.1011 NP/cm2 
→ diamètre moyen ~ 5 nm 
Cocheteau et 
al. [30,49] 
Traité HF et 





→ ~1012 NP/cm2 sur substrat traité HF 
et ~1011 NP/cm2 sur substrat non traité 
→ Diamètre moyen ~ 6-10 nm 
→ Mauvaises uniformité et 
reproductibilité des dépôts 
Nakagawa et 
al. [34] 
Traité HF et 





→ NP hémisphériques  
→ ~1011 NP/cm2 sur substrat traité HF 
et ~1010 NP/cm2 sur substrat non traité 
→ diamètre moyen ~ 10 sur substrat 
traité HF et ~ 15 sur substrat non traité 
Mazen et al. 
[26,35] 
Traité HF et 





→ NP hémisphériques  
→ ~1012 NP/cm2 sur substrat traité HF 
et ~1011 NP/cm2 sur substrat non traité   
→ Diamètre moyen ~ 6-10 nm 
Darma et al. 
[51] 





→ NP hémisphériques  
→ densité ~ 1,5.1011 NP/cm2 
Makihara et al. 
[52] 
Traité par un 
plasma Ar puis 




→ densité ~ 1011 NP/cm2 
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 Nicotra et al. [50], ont analysé la formation de nanoplots de silicium par EFTEM (de 
l’anglais Energy Filtered TEM). Ils ont montré que l’étape 2 prédomine lors de la formation 
de nanoplots. 
 Enfin, ces auteurs ont montré que la densité des nanoplots augmente avec la durée de 
dépôt jusqu’à une valeur maximale voisine de quelques 1012 NP/cm2. 
 
 Influence de la température : 
  
 Mazen et al. [35] ont montré que pour une pression et une durée de dépôt fixée, la 
densité de nanoplots varie de manière non linéaire avec la température, Fig.2.15 (a). A 
l’opposé, la croissance varie linéairement avec la température, comme on peut l’observer sur 
l’évolution du diamètre des nanoplots, Fig.2.15 (a). De ce fait, plus la température est forte et 
plus la coalescence survient rapidement. 
 Par ailleurs, rappelons que la hausse de température tend à augmenter la 
déshydroxylation du substrat, c’est-à-dire la reformation de ponts siloxanes à partir des 
liaisons silanols. La diminution du nombre de sites silanols ne peut être que défavorable à la 
nucléation, il s’agit certainement du phénomène qui entraîne la diminution de la densité sur la 
Fig.2.15 (a) à partir de 590°C.  
 
 Influence de la pression totale ou pression partielle en silane : 
 
 L’augmentation de la pression permet à la cinétique de nucléation d’augmenter de 
manière plus rapide que la cinétique de croissance, Fig.2.15 (b). Ainsi, plus la pression est 

































Figure 2.15 : Influence des conditions opératoires sur le dépôt de nanoplots à partir de silane 
pur, (a) influence de la température de dépôt à la pression de 0,2 Torr fixée et pour un dépôt 
de 15 s et (b) influence de la pression à température fixée, 600°C et une durée de dépôt 
ajustée pour obtenir une épaisseur équivalente de 4 nm [35]. 
 
 Ainsi, l’obtention de forte densité de nanoplots nécessite l’utilisation de fortes 
pressions [22,30,35,49]. La densité peut être donc contrôlée davantage par ce paramètre 
opératoire plutôt que par la température comme nous l’observons sur la Fig.2.16. 





Figure 2.16 : Influence de la pression opératoire sur la densité de nanoplots déposés pour 3 
températures différentes, 580, 600 et 620°C et une durée de dépôt ajustée pour obtenir une 
épaisseur équivalente de 4 nm [35]. 
 
 Influence du débit d’entrée en silane : 
 
 Lorsque le débit en silane diminue, la densité de nanoplots augmente alors que leurs 
rayons moyens diminuent. Ces évolutions sont plus prononcées au bas du réacteur que vers le 
haut. En effet, les hétérogénéités augmentent quand le débit diminue, puisque la déplétion du 
SiH4 augmente le long du réacteur.  
 En conséquence, l’augmentation du débit en silane permet d’augmenter l’uniformité 
tout en contribuant à la diminution de la densité et à l’augmentation du rayon moyen. Les 
forts débits favorisent la croissance au détriment de la nucléation puisque l’arrivée de 
molécules SiH4 au niveau des wafers est exaltée et donc sa vitesse de dépôt est augmentée. 
 
 Impact des conditions opératoires sur l’uniformité et la reproductibilité des dépôts : 
 
 Cocheteau et al., ont réalisé une étude sur l’uniformité des dépôts dans un réacteur 
industriel LPCVD tel que décrit sur la Fig.1.12 [30,49]. Leur conclusion est que les faibles 
durées de dépôts, inférieures à 100 secondes et souvent voisines de 20 secondes, ne 
permettent pas d’obtenir un dépôt uniforme sur la charge du réacteur et sur le rayon des 
wafers comme on peut le constater sur la Fig.2.17 issue des travaux de Mazen et al. [35] 
réalisés avec le  que celui utilisé par Cocheteau. En plus des courtes durées, Cocheteau et al., 
indiquent que les faibles flux d’injection de gaz (débit en silane) et les fortes pressions 
partielles en silane sont également des facteurs défavorisant l’uniformité des dépôts. Les 
faibles flux gazeux entraînent une augmentation de la densité, de manière prononcée en bas 
du réacteur, ce qui conduit à la baisse de l’uniformité. Par contre, une augmentation de la 
pression partielle en silane favorise la densité de nanoplots seulement pour la seconde moitié 
du réacteur (partie haute) et permet une augmentation du rayon moyen des nanoplots 
seulement pour la première partie du réacteur (partie basse). Cette évolution implique qu’à 
l’entrée du réacteur la densité de nanoplots a atteint une valeur maximum et que la matière qui 
arrive contribue alors au régime de croissance alors que pour la zone haute du réacteur où la 
déplétion du silane est plus grande, le régime de nucléation n’a pas encore atteint son 
maximum, ce qui permet alors à la matière qui arrive d’augmenter la nucléation. La même








Figure 2.17 : Image AFM de nanoplots de silicium déposés sur SiO2 sur une courte durée 
montrant l’inhomogénéité des dépôts, les cercles en pointillés indiquent les zones de fortes et 
de faibles densités [35]. 
  
 De plus, avec des durées aussi courtes la reproductibilité des dépôts n’est pas idéale. 
Pour améliorer les critères indispensables, dans une perspective d’industrialisation, de 
reproductibilité et d’uniformité des dépôts à partir de silane pur, Cocheteau et al. ont alors 
proposé des conditions opératoires originales, des faibles températures et des fortes pressions, 
visant à augmenter la durée des dépôts [30,49]. Ces dépôts ont été réalisés pour une gamme 
de températures comprises entre 500 et 550°C avec des pressions opératoires comprises entre 
0,5 et 1 Torr. 
 Ces conditions originales ont permis sur des substrats prétraités au HF l’obtention de 
dépôts avec des densités aussi hautes que 9.1011 plots/cm2 pour une température de 500°C et 
une pression totale de 1 Torr sur une durée de 180 secondes, Fig. 2.18 (c). 
 Ainsi, avec des durées de dépôts plus longues, grâce à des pressions plus fortes et des 
températures basses, de l’ordre de 500°C, ces auteurs ont montré que le critère d’uniformité 
sur charge des dépôts pourrait être amélioré. 
 Ces conditions originales de dépôt ouvrent la voie vers une optimisation du procédé 
LPCVD à partir de silane pur pour la fabrication industrielle de nanoplots de silicium. 
Cependant toutes ces études n’apportent pas d’explications claires sur les mécanismes 
régissant les étapes de nucléation et de croissance. 
 
















































 Dépôt à partir de SiH4 dilué dans un gaz porteur (He, H2 ou N2) 
 
 Pour augmenter les durées de dépôt, certaines équipes ont réalisé des dépôts en diluant 
le silane dans un gaz neutre, l’hydrogène [26], l’azote [49] ou encore l’hélium [21], afin de 
réduire les vitesses de dépôt.  
 Dès 1996, Nakajima et al. [21], ont réalisé des dépôts allant jusqu’à 90 secondes en 
utilisant un gaz porteur, de l’hélium dans leur cas. Cependant, pour les conditions qu’ils ont 
utilisées, soient une température de 620°C et une pression de 0,22 Torr, le temps de dépôt 
optimum trouvé est de 60 secondes ; au-delà de 75 secondes, ils ont observé que les nanoplots 
coalescent et à partir de 90 secondes un film continu commence à se former, Fig.2.19. 
Figure 2.18 : Vues au MEB FEG de 
nanoplots de silicium déposés à 500°C et 1 
Torr sur des durées de (a) 60 secondes, 
densité de 5,9.1011 plots/cm2 et de rayon 
moyen 3,6 nm (b) 120 secondes, densité de 
7,9.1011 plots/cm2 et de rayon moyen 3,7 
nm et (c) 180 secondes, densité de 9.1011 
plots/cm2 et de rayon moyen 4,2 nm 
[30,49]. 







  Mazen et al. [26], ont quant à eux étudié l’influence d’une dilution du silane avec du 
dihydrogène, H2. Ils ont ainsi pu multiplier par six les durées de dépôt par rapport à 
l’utilisation de silane pur en passant de 7 à 45 secondes de dépôt. Notons également que ces 
augmentations des durées de dépôt sont directement liées à une diminution de la vitesse de 
dépôt et se produisent aussi bien sur une surface SiO2 non traitée que sur une surface SiO2 
traitée avec HF. La morphologie des nanoplots et leur densité restent les mêmes selon dilution 
ou pas avec du dihydrogène. Ainsi des densités voisines de 1,5.1012 plots/cm2 ont pu être 
obtenues, à une température de 600°C et une pression totale de 0,2 Torr, avec ou sans 
dilution, Fig.2.20. 
 
   
(a) (b) 
Figure 2.20 : Vues MEB de nanoplots de silicium déposés sur des substrats de SiO2 traités 
par HF à 600°C et 0,2 Torr (a) en silane pur, 7 secondes de dépôt et (b) avec dilution avec H2, 
45 secondes de dépôt ; dans les deux cas, la densité est proche de 1,5.1012 plots/cm2 [26]. 
60 nm 60 nm
Figure 2.19 : Vues par microscopie 
TEM de nanoplots de silicium déposés 
dans les mêmes conditions sur des 
durées de, (a) 60 secondes, on observe 
des nanoplots de diamètre compris entre 
5 à 20 nm, (b) 75 secondes, coalescence, 
le diamètre augmente rapidement et la 
densité diminue en conséquence et (c) 
90 secondes, début du film continu [21]. 




 Ces temps de dépôts plus longs grâce à l’utilisation de H2 comme gaz porteur 
permettent ainsi l’amélioration de la reproductibilité des dépôts [26]. 
 L’utilisation d’azote comme gaz porteur [49] permet également d’augmenter les 
durées de dépôt mais l’étude de son influence sur l’élaboration de nanoplots n’est pas aboutie. 
 Les différentes conclusions sur l’influence des gaz porteurs ne sont pas clairement 
données et aucune étude de comparaison sur ces différents gaz n’a été faite. Il apparaît donc 
ici une problématique à étudier dans la suite de notre travail puisque l’utilisation de gaz 
porteurs est une voie prometteuse pour l’amélioration de la reproductibilité et de l’uniformité 
des dépôts de nanoplots. 
 
 Dépôt à partir de Si2H6 ou de Si3H8 
 
 Les dépôts LPCVD de nanoplots de silicium sur SiO2 ont également été réalisés à 
partir d’autres espèces dérivées du silane telles que le disilane, Si2H6, ou le trisilane, Si3H8, 
connu également sous le nom de Silcore® [29].  
 Pour ces dépôts à partir de Si2H6 et de Si3H8, une gamme de températures de 300 à 
325°C et une gamme de pressions totales comprises entre 0,075 et 7,5 Torr ont été testées. La 
durée de dépôt utilisée a été de 10 minutes. Cette étude a montré que la densité la plus forte, 
1,9.1012 plots/cm2, était obtenue pour les dépôts à partir de trisilane, Si3H8, avec une pression 
opératoire optimale de 0,75 Torr, voir la Fig.2.13. D’après ces auteurs, cette forte densité est 
due au fait que la décomposition thermique du trisilane favorise la création d’espèces 
insaturées telles que le silylène, SiH2, qui sont très réactives sur les surfaces de dépôt, même 
celles composées de SiO2. Cette étude de 2007 paraît très intéressante, puisqu’elle engendre 
un faible budget thermique et de fortes densités de nanoplots de diamètre moyen de 5,4 nm, 
ce qui est intéressant pour les nouvelles générations de mémoires non volatiles. Cependant, 
les exigences industrielles, telles que le coût de ces précurseurs, ne sont pas satisfaites par 
cette voie d’élaboration. 
 
 Dépôt à partir de SiH4 puis de SiH2Cl2 : procédé en deux étapes 
 
 Lors d’observations des dépôts de nanoplots à partir de silane pur, par des techniques 
de caractérisation permettant l’évaluation de leurs tailles, il est apparu que la dispersion en 
taille est assez importante. En effet, comme la nucléation a lieu a priori sur toute la durée du 
dépôt, celui-ci est constitué aussi bien de nanoplots de petites tailles, nés à la fin du dépôt, que 
de nanoplots beaucoup plus gros, nés au début du dépôt. Afin de réduire cette dispersion en 
taille, une solution est de contrôler séparément les mécanismes de nucléation et de croissance. 
 Dans cette perspective, Mazen et al., ont proposé un procédé en deux étapes en 
utilisant dans un premier temps du silane, SiH4, comme gaz précurseur et dans un deuxième 
temps du dichlorosilane Si2HCl2 [27,35,49], voir le schéma de la Fig.2.21. 
 La première étape engendre surtout des phénomènes de nucléation ; le dépôt est réalisé 
avec du silane dilué dans du dihydrogène pour augmenter le temps de dépôt jusqu’à 45 
secondes. La formation de nanoplots de taille inférieure à 1 nm est alors observée. 
 La deuxième étape suscite uniquement des phénomènes de croissance des petits 
nanoplots créés dans la première étape. Du dichlorosilane SiH2Cl2 est utilisé comme gaz 
précurseur à cause de sa sélectivité accrue sur le silicium par rapport au SiO2. Il est également 
associé à du dihydrogène pour augmenter le temps de dépôt, jusqu’à 10 minutes. Ainsi en 
modifiant la durée de cette seconde étape de dépôt, il est possible de contrôler la taille des 
nanoplots. 














Figure 2.21 : Schéma du procédé en deux étapes. 
 
 Ce procédé de dépôt a été étudié pour les deux étapes sur une gamme de température 
comprise entre 550 et 650°C et pour une pression totale de 20 Torr et une gamme de pressions 
partielles des deux gaz précurseurs, SiH4 et SiH2Cl2, comprises entre 0,035 et 0,2 Torr. 
 Le dichlorosilane, pour des pressions totales supérieures ou égales à 20 Torr, se 
décompose très rapidement en phase homogène suivant la réaction suivante [54] : 
 
SiH2Cl2 (g) → SiCl2 (g) + H2 (g) (1) 
      
Où (g) désigne une espèce de la phase homogène. Le chlorure de silicium, SiCl2, contribue 
majoritairement à la croissance du silicium en s’adsorbant à la surface suivant la réaction de 
décomposition suivante : 
 
SiCl2 (g) → SiCl2 (adsorbé) (2) 
SiCl2 (adsorbé) + H2 (g) → Si (solide) + 2HCl (g) (3) 
 
Pour des pressions totales inférieures à 20 Torr, le mécanisme conduisant au dépôt est le 
suivant [55] : 
 
SiH2Cl2 (g) → SiHCl (g) + HCl (g) (4) 
SiHCl (g) → SiHCl (adsorbé) (5) 
SiHCl (adsorbé) → Si (solide) + HCl (g) (6) 
 
La sélectivité du dichlorosilane sur le silicium peut être expliquée par la gravure préférentielle 
du silicium sur les sites de surface du SiO2 par l’acide chlorhydrique, HCl. Ainsi, la cinétique 
d’adsorption du dichlorosilane sur le substrat SiO2 sera très lente. Au contraire, le 
dichlorosilane par l’intermédiaire du SiHCl ou du SiCl2 selon la pression opératoire se 
chimisorbe beaucoup plus rapidement sur une surface recouverte d’atomes de silicium. Le 
régime de nucléation lors de l’usage de ce précurseur est de ce fait très lent. 
 Avec ce mécanisme de dépôt en deux étapes, on observe beaucoup moins de nanoplots 
de petites tailles ; ainsi la dispersion en taille est beaucoup plus faible que pour un dépôt 
simple en une étape. Sur la Fig.2.22, Mazen et al. ont réalisé une comparaison de dispersions 
en taille obtenues pour un procédé simple et un procédé en deux étapes. Le procédé simple, en 
silane dilué avec H2, a été réalisé avec une pression partielle en silane de 0,06 Torr, une 
température de 600°C et une durée de dépôt de 180 secondes, Fig. 2.22 (a). Le procédé en 
deux étapes a été réalisé avec pour première étape un dépôt en silane dilué avec H2, une 
pression partielle du silane de 0,2 Torr, une température de 600°C pendant 10 secondes et en 
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une température de 650°C pendant 10 minutes, Fig.2.22 (b). Cette comparaison montre bien 
que le procédé en deux étapes engendre une dispersion en taille plus réduite. Cependant, ce 
procédé a été mis en œuvre dans un réacteur RPCVD (Reduced Pressure CVD), réacteur CVD 
à pression réduite, monoplaque et à parois froides qui ne permet une fabrication industrielle 
des nanoplots. Cocheteau et al., ont alors étudié ce procédé dans un réacteur LPCVD 
contenant 170 plaques à traiter, mais ils ne sont pas parvenus à reproduire les résultats de 
Mazen et al. [49]. Dans leur étude, Cocheteau et al. n’ont pas pu utiliser de gaz porteur lors 
des dépôts. Il est probable que le fait de ne pas utiliser de dihydrogène comme gaz porteur et 
son impact sur la durée de dépôt peuvent expliquer cette différence de résultats. Malgré le fort 
intérêt apporté par ce procédé, il apparaît que des études supplémentaires restent à faire pour 
optimiser l’utilisation du dichlorosilane lors de la deuxième étape, principalement pour son 
































Figure 2.22 : Vues MEB de nanoplots de silicium déposés (a) par le procédé en une étape, à 
partir de silane dilué dans de l’hydrogène et (b) par le procédé en deux étapes, silane dilué 
puis dichlorosilane dilué. Les densités de nanoplots sont de 2,7.1011 (a) et 3,2.1011 plots/cm2, 
leur diamètre moyen est de 9 nm (a) et de 11 nm (b). En face de chaque vue, la distribution en 
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 Zone de capture autour des nanoplots 
 
 Une étude expérimentale des dépôts de nanoplots dans un réacteur RTCVD a mis en 
évidence l’existence d’une zone de capture, Fig.2.23, autour des nanoplots en formation, d’un 
rayon moyen de 3 nm autour des nanoplots [56]. Dans cette zone, aucun autre nanoplot n’est 
observable, Puglisi et al. ont supposé que les molécules qui frappent la surface dans cette zone 
diffusent préférentiellement vers les nanoplots déjà en formation plutôt que de former de 
nouveaux nucléi. Ce phénomène a été observé aussi bien sur un substrat SiO2 ayant subi un 
traitement HF que sur un substrat n’ayant pas subi de prétraitement. Cette zone de capture 
renforce l’idée de la forte influence du substrat et des interactions méconnues entre les 
précurseurs gazeux et les sites de surface. 
 
 
Figure 2.23 : Schéma de la zone de capture, cercles en pointillés, autour des nanoplots. 
 
 Nous avons vu que les études de dépôt à partir de silane pur n’indiquent pas 
clairement quels sont les mécanismes qui régissent les étapes de nucléation et de croissance. 
De même, les études sur l’influence des gaz porteurs n’apportent pas d’explications claires. 
D’une manière générale, les mécanismes impliquant le temps d’incubation observé au début 
du dépôt et la nucléation préférentielle sur les substrats traités par HF ne sont pas expliqués 
dans ces études expérimentales. La connaissance de ces mécanismes est cependant 
indispensable pour prédire l’évolution d’un dépôt en fonction des différents paramètres 
opératoires. Un objectif optimal d’élaboration serait alors le contrôle des caractéristiques, 
telles que la densité, le diamètre moyen et la répartition sur le substrat des nanoplots lors du 
dépôt. 
 Ces problématiques ont fait l’objet d’études de modélisation des dépôts de nanoplots ; 
















V   Modélisation du dépôt de Si sur SiO2 
 
 L’élaboration de nanoplots de silicium dans un réacteur LPCVD met en jeu de 
nombreux mécanismes physico-chimiques. Afin de maîtriser et d’optimiser ce dépôt, il est 
indispensable de comprendre les mécanismes responsables de la formation des nanoplots. 
Dans cette section, nous allons analyser dans quelle mesure la modélisation peut nous aider 
dans cette entreprise. Dans un tel réacteur nous avons vu que des gaz précurseurs sont injectés 
pour réaliser le dépôt, ces espèces chimiques sont alors transportées par convection dans 
l’enceinte du réacteur et diffusent entre les plaquettes où ont lieu les dépôts de nanoplots. La 
modélisation de ces transferts réactifs et du dépôt de silicium nécessite alors la connaissance 
des lois cinétiques associées aux différentes réactions chimiques dans les conditions 
opératoires utilisées en LPCVD. 
 V.1- Les lois de cinétiques chimiques dans le procédé LPCVD 
 
 Dans ce paragraphe, nous allons recenser les mécanismes chimiques et les lois 
cinétiques associées dans le cas du dépôt LPCVD de silicium à partir de silane de la 
littérature.  
 V.1.a- Réactions en phase homogène 
 
 En LPCVD, comme décrit dans la section II, les réactions chimiques sont activées 
thermiquement. En phase homogène, cette activation se traduit par la dissociation du silane, 
phénomène communément appelé pyrolyse. La réaction de décomposition du silane est la 
suivante : 
  
SiH4 ↔ SiH2  + H2 (R1) 
 
 Le mécanisme de décomposition du silane a été largement étudié dans la littérature 
[57-65]. La formation de silylène, SiH2, est à l’origine de nombreuses réactions chimiques en 
phase gazeuse, du type de (R2). Il est aujourd’hui établi que plus l’ordre des espèces 
polysilanes SinH2n+2 est fort, plus leur concentration est faible [49]. 
 
SiH2 + SinH2n+2 ↔ Sin+1H2n+4 (R2) 




Il convient alors de choisir le mécanisme réactionnel adéquat aux conditions de dépôt et de 
négliger ou pas certaines réactions en fonction de la précision désirée. 
 
 Avant de présenter les divers travaux de la littérature, rappelons que : 
 
 Les lois de cinétiques chimiques sont connues pour être dépendantes de la température 
de manière exponentielle mais elles suivent également une variation bien connue en fonction 
de la pression, voir la Fig.3.1. A basse pression, les constantes cinétiques varient de manière 










À forte pression, les constantes cinétiques deviennent indépendantes de la pression, suivant 










Dans la zone intermédiaire entre les basses et les fortes pressions, appelée zone de « Fall-off » 
(en français « chute »), l’élaboration des lois cinétiques réclament la connaissance de plus de 
paramètres en fonction des conditions opératoires. 
 En LPCVD, nous nous situons dans la zone de basse pression. 
 
Figure 3.1 : Représentation schématique de la dépendance de la constante de réaction K en 
fonction de la pression en échelle logarithmique pour une réaction unimoléculaire ou sa 
réaction inverse de recombinaison, ie. Pour AB + (M) → A + B + (M). 
 
 Mécanisme de Coltrin et al. 
 
 De nombreux auteurs ont établi leur mécanisme cinétique en phase gazeuse en 
utilisant le mécanisme défini par Coltrin et al. [57,58]. Ce mécanisme, déterminé à partir de 
mesures expérimentales, comporte 17 espèces et 27 réactions réversibles. Cependant, il a été 
établi pour une gamme de pression comprise entre 5 et 760 Torr, soit une gamme trop élevée 















être retenu dans cette étude. 
 
 Mécanisme de Meyerson et Jasinski 
 
 Meyerson et Jasinski, ont considéré une réaction de décomposition du silane 
irréversible pour une gamme de températures comprises entre 800 et 1500 K et une gamme de 
pressions opératoires très large de 10-3 à 108 Torr [59]. Cependant, les études suivantes ont 
toutes confirmé le caractère réversible de la réaction de pyrolyse du silane (R1) [58,60-65]. 
Nous ne retiendrons donc pas cette étude. 
 
 Mécanisme de Kleijn 
 
 Le mécanisme de Kleijn élaboré de manière théorique implique 6 espèces et 5 
réactions réversibles [60]. Il regroupe 4 espèces saturées en électrons, c’est-à-dire stables, 
SiH4, Si2H6, Si3H8 et H2 et 2 espèces insaturées en électrons, donc instables, SiH2 et Si2H4. 
Les lois cinétiques associées ont été établies pour des températures comprises entre 300 et 
1100 K et des pressions allant de 1 à 10 Torr. Les constantes cinétiques sont de type non 
Arrhénius, puisqu’elles sont dépendantes de la pression. 
  








SiH4 ↔ SiH2  + H2 RT
310.14
f eP6,2k ××=  
3180.10
10 0,54, 4.10 RTdk P e
−
= × ×  
Si2H6 ↔ SiH2 + SiH4 335.10
3 0,51.10 RTfk P e= × ×  
31 220.10
14 34,7.10 RTdk P e
−
= × ×  
Si3H8 ↔ Si3H6 + H2 1
7 31,8.10fk P= ×  
3221.10
11 0,58.10 RTdk P e
−
= × ×  
Si2H4 ↔ 2SiH2 370.10
4 0,51,5.10 RTfk P e= × ×  
3193.10
10 0,52,1.10 RTdk P e
−
= × ×  
Si2H6 ↔ Si2H4 + H2 334.10
2 0,51,2.10 RTfk P e
−
= × ×  
 
Tableau 3.1 : Mécanisme réactionnel en phase homogène de Kleijn [60]. 
 
La vitesse de réaction est alors calculée de la manière suivante : 
 
[ ] [ ]Réaction d f
Réactifs Produits
V k × Réactifs k × Produits= −∏ ∏  en mol.m-3.s-1 (3.3) 
 
Où [Réactifs] et [Produits] sont les concentrations molaires respectives des réactifs et des 
produits de la réaction. 




 Mécanisme de Communal et Cordier 
 
 Ce mécanisme a été élaboré de manière théorique pour des pressions opératoires 
inférieures à 1 Torr et des températures comprises entre 773 et 843 K [61-63].  
 








SiH4 ↔ SiH2  + H2 RT
310.900
2




106, 41.10 RTdk P e
−




SiH2 + SiH4 ↔ Si2H6 
 
si P ≤ 0,1 Torr : 
327,8.10
71,9.10 RTfk P e= × ×  
si P ≥ 0,1 Torr : 
321,07.10
3 0,42,83.10 RTfk P e= × ×  
3222,41.10
114,9.10 RTdk P e
−
= × ×  
Si2H6 ↔ H3SiSiH + H2 
 
3106,98.10




= ×  





= ×  
3177,6.10
12 0,81,14.10 RTdk P e
−
= × ×  
Si3H8 ↔ Si3H6 + H2 
 
3201,1.10
5 0,663,78.10 RTfk P e
−
= × ×  
3190,23.10
13 0,21,8.10 RTdk P e
−
= × ×  








= ×  





= ×  
3160,5.10
23,2.10 RTdk P e= × ×  




31,3.10 RTfk P e
−
= × ×  
3162,19.10
4 0,237,34.10 RTdk P e= × ×  




14 0,673, 2.10 RTfk P e
−
= × ×  
3962,9.10
76,18.10 RTdk P e
−
= × ×  
H3SiSiH ↔ H2SiSiH2 3250,21.10
121, 49.10 RTfk e
−
= ×  
 
Tableau 3.2 : Mécanisme réactionnel en phase homogène de Communal et Cordier [61-63]. 
 
 Il fait intervenir 9 espèces chimiques issues de la décomposition du silane selon 10 
réactions réversibles. L’étude cinétique regroupe 5 espèces saturées SiH4, Si2H6, H2Si=SiH2, 
Si3H8, Si4H10 et H2 [61] et 4 espèces insaturées SiH2, H3SiSiH, et Si3H6 [62,63]. Les 
constantes cinétiques sont de type non Arrhénius et la pression doit être donnée en Pa. 
 
 Mécanisme de Ho et al. 
 
 Ho et al. ont développé des lois cinétiques homogènes qui prennent en compte 
l’influence de gaz porteurs tels que H2 ou He sur l’évaluation des constantes cinétiques [64]. 
 Le mécanisme comprend 8 espèces, 5 espèces saturées, SiH4, Si2H6, Si3H8 et H2 et 3 
espèces insaturées SiH2, H3SiSiH, H2SiSiH2 et Si et 10 réactions réversibles. Les constantes 
cinétiques ont été établies pour les régimes de basses pressions (mTorr), de hautes pressions 
(centaines de Torr) et de Fall-off, Fig.3.1. 




 Le principal avantage de ce mécanisme est qu’il permet la prise en compte de 
l’influence d’un gaz porteur neutre sur la cinétique homogène. Nous avons testé ce 
mécanisme et nous avons montré que cette prise en compte n’est pas nécessaire avec les 
conditions opératoires utilisées pour le dépôt de nanoplots en LPCVD. Les lois cinétiques et 
l’explication sont données en annexe A1. 
 
 Mécanisme de Weerts et al. 
 
 Weerts et al. ont établi un mécanisme considérant 6 espèces, 3 espèces saturées SiH4, 
Si2H6 et H2 et 3 espèces insaturées SiH2, H3SiSiH et H2SiSiH2 qui interagissent selon 4 
réactions réversibles [65]. Les lois cinétiques associées ont été déterminées de manière 
empirique en fonction de la dépendance en pression. Ces lois ont été calculées pour des 
pressions opératoires comprises entre 0,075 et 0,75 Torr et des températures comprises entre 
850 et 950 K. 
 Les constantes cinétiques fournissent des valeurs proches de celles de Communal et 
Cordier, voir annexe A2. 
 
 Choix du mécanisme chimique homogène 
 
 Nous avons choisi d’étudier la seule réaction (R1) de décomposition du silane. En 
effet, dans notre étude nous considèrerons que le silylène, l’espèce insaturée majoritaire, 
représente l’ensemble des espèces insaturées apparaissant lors des dépôts. Ce point est à 
nouveau discuté dans le prochain paragraphe. Pour cette réaction, nous utilisons le mécanisme 
de Communal et Cordier pour des pressions totales inférieures à 1 Torr et pour des pressions 
supérieures, comprises entre 1 et 10 Torr, nous privilégions le mécanisme de Kleijn. 
 V.1.b- Réactions en phase hétérogène 
 
 À l’origine de la formation des nanoplots… 
 
 Les réactions en phase hétérogène ou réactions de surface conduisent au dépôt de 
silicium. Ces réactions chimiques sont irréversibles. On les représente par : 
 





Où SixHy(g) représente les espèces gazeuses susceptibles de s’incorporer à la surface de dépôt, 
puis un atome de silicium solide, Si(s), s’adsorbe à la surface et des molécules de dihydrogène 
sont libérées dans la phase gazeuse, H2(g). 
 L’état des connaissances sur les phénomènes physico-chimiques en jeu est faiblement 
avancé concernant la chimie de surface du silane et de ses radicaux. Pour preuve, toutes les 
lois cinétiques de la littérature sont d’origine empirique. Deux types de formulation ont été 
explorés, dans certains cas une formulation de type Langmuir-Hinshelwood et pour d’autres 
une formulation issue de la théorie cinétique des gaz prenant en compte la probabilité de 
chimisorption sur la surface d’une molécule [66].  
 Dans le paragraphe précédent nous avons retenu la réaction (R1) pour notre étude ; 
cette réaction fournit alors les deux principaux précurseurs gazeux responsables du dépôt de 
silicium, le silane SiH4, et le silylène SiH2, suivant les réactions (R4) et (R5). 
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  SiH4(g) → Si(s) + 2H2(g) (R4) 
SiH2(g) → Si(s) + H2(g) (R5) 
 Dans la suite de ce paragraphe, nous allons recenser les lois cinétiques hétérogènes de 
la littérature qui fournissent les vitesses de dépôt de ces deux réactions. Il est important de 
noter que ces lois ont toutes été établies pour des couches épaisses conventionnelles dans le 
domaine de la microélectronique actuelle, soit au minimum 20 nm. 
 
 Formulation de type Langmuir-Hinshelwood 
  
 Cette formulation a été uniquement utilisée pour le cas du dépôt à partir de la 
décomposition du silane, SiH4. Cependant, un point important à souligner est que cette 
cinétique déterminée de manière empirique englobe également le dépôt de silicium à partir 
des autres espèces nées en phase homogène. Elle tend donc à surestimer la vitesse de dépôt à 
partir du silane seul. Claassen et al. ont montré que la cinétique globale de dépôt du silicium à 
partir du silane est dépendante des pressions partielles du silane et de l’hydrogène [67]. Avec 










k P k P
×
=
+ × + ×
    en mol.m-2.s-1 
(3.4) 
   
 Plusieurs études empiriques ont alors été réalisées pour établir les constantes 
cinétiques k, k1 et k2 pour la gamme opératoire de la LPCVD [68-70]. Pour certains auteurs, la 
dépendance de la vitesse de dépôt avec la pression partielle de l’hydrogène a été considérée 










k P k Pα
×
=
+ × + ×
    en mol.m-2.s-1 
(3.5) 
 Ces constantes cinétiques, regroupées dans le tableau 3.3, ont été déterminées pour des 
pressions inférieures à 1 Torr et pour une gamme de températures comprises entre 873 et 923 
K pour Jensen et Graves, voisines de 893 K pour Wilke et al. et 800 à 850 K pour Roenigk et 
Jensen.   
 
Tableau 3.3 : Valeurs et expressions des constantes cinétiques hétérogènes pour différents 
auteurs de la littérature. Les paramètres Min et Max donnent les valeurs minimum et 
maximum des constantes cinétiques de la vitesse de dépôt du silane [68-70]. 
Auteurs Jensen et Graves 
(1983) [68] 
Roenigk et Jensen (1985) 
[69] 
Wilke, Turner et 























− ××  
k1 (Pa-α)  
210.75,1 −  5,010.3,0Max −=  
5,010.9,0Min −=   
T
10000
8 e102,4 ×× −  
k2 (Pa-1)  0,4 Max = 0,6   
Min = 0,8 T
18000
10 e1082,0 ×× −  
α 1 0,5 1 




 Formulation de type probabiliste : coefficient de collage 
 
 Le coefficient de collage, une notion phare dans notre étude… 
 
 La formulation avec coefficient de collage est issue de la théorie cinétique des gaz où 
un concept probabiliste a été introduit pour décrire la chimisorption des molécules sur un 
substrat [66]. Lorsqu’une molécule libre frappe une surface, elle peut être physisorbée ou 
chimisorbée ou encore rebondir dans la phase gazeuse. Une molécule physisorbée peut être 
réémise dans la phase gazeuse ou se chimisorber à la surface. Dans notre étude, on appelle 
coefficient de collage le rapport du nombre de molécules chimisorbées sur le nombre de 
molécules incidentes, équivalent à la probabilité d’une molécule de s’incorporer à une 
surface. Le coefficient de collage dépend de la température, du type de molécule et de la 
nature de la surface. De plus, comme une probabilité, il est sans unité. 
 La théorie cinétique des gaz permet alors de déterminer la vitesse de dépôt d’une 
espèce SixHy en multipliant cette probabilité d’incorporation au flux incident de la molécule 
en prenant en compte sa pression partielle près de la surface. L’expression de cette vitesse de 





















P , R et T représentent respectivement le coefficient de collage, la 
masse molaire, la pression partielle de l’espèce SixHy, la constante des gaz parfaits et la 
température. Plusieurs études empiriques ont alors été réalisées pour déterminer les 
coefficients de collage du silane et des espèces dérivées dans une telle formulation [64,71-74].  
 Pour les espèces insaturées en électrons, SiH2, H3SiSiH, H2SiSiH2, Si3H6,… il y a un 
consensus dans la littérature : on leur confère à toutes un coefficient de collage égal à 1. En 
effet, ces molécules sont avides de se lier à d’autres espèces pour combler leurs liaisons 
pendantes, elles sont alors très réactives sur les surfaces. Un coefficient de collage égal à 1 
signifie que toute molécule impactant sur une surface s’y incorpore instantanément. 
 Pour les molécules stables issues de la décomposition du silane, SiH4, Si2H6, Si3H8 ou 
encore Si4H10, la tâche est plus complexe. Etant donné le caractère saturé en électrons de ces 
molécules, leur probabilité de s’incorporer à une surface est plutôt faible. Dans les modèles 
cinétiques de ces auteurs, le coefficient de collage dépend du flux de molécules incidentes et 
suit une loi de type non Arrhénius dépendante de la température. Pour le cas du silane, espèce 
qui nous intéresse au premier plan, son coefficient de collage déterminé de manière empirique 
varie entre 10-2 et 10-6 en fonction du flux incident de molécules sur la surface selon les études 
dans les conditions opératoires de la LPCVD [64,71-74]. 
 Dans le prochain paragraphe nous verrons si ces formulations des vitesses de dépôt 
sont suffisantes pour modéliser et mieux comprendre les mécanismes de dépôt de nanoplots 
de silicium. 




 V.2- Modélisation à l’échelle du procédé d’élaboration 
 
 Cette modélisation repose sur des modèles mathématiques des phénomènes de 
transferts réactifs et de la cinétique chimique des dépôts de silicium. 
 Cocheteau et al. [49,75-76], ont réalisé l’étude de modélisation la plus complète à 
l’échelle du procédé pour l’élaboration de nanoplots de silicium. Pour cela, ils ont choisi 
d’utiliser le logiciel de simulation de dynamique des fluides, CFD (en anglais Computational 
Fluid Dynamics) Fluent [77]. Ainsi, ils ont modélisé le dépôt de nanoplots de silicium dans le 
réacteur LPCVD schématisé sur la Fig.1.12 pouvant contenir 170 plaquettes ou « wafers » de 
silicium. 
 D’après leurs résultats, les vitesses de dépôt simulées, issues d’une formulation de 
type Langmuir-Hinshelwood, avec les paramètres de Wilke et al. [70] pour le silane et de la 
théorie cinétique des gaz pour le silylène avec un coefficient de collage égale à 1, surestiment 
les vitesses expérimentales obtenues pour le dépôt de nanoplots, comme illustré sur la Fig.3.2. 
Sur cette figure, un accord entre la simulation et les données expérimentales correspond à la 
droite y = x. On observe que les vitesses expérimentales sont surestimées de 60 à 1800 % par 
la simulation. Cette surestimation se retrouve aussi bien sur un substrat SiO2 ayant subi un 
traitement HF que sur un substrat n’ayant pas subi de prétraitement. 
 Quelles sont les causes qui ne permettent pas de simuler les vitesses de dépôt des 
nanoplots de silicium ?  
  
 
Figure 3.2 : Vitesse de dépôt expérimentale en fonction de la vitesse de dépôt simulée le long 
de la charge du réacteur LPCVD [75]. 




 Cocheteau et al. ont mis en avant que ces cinétiques classiques de la littérature ont été 
établies pour des couches épaisses et donc ne prennent pas en compte la nature du substrat ni 
les interactions entre les différents sites de surface et les précurseurs gazeux. Comme nous 
l’avons décrit dans la partie 2, le substrat de dépôt a une forte influence sur les phénomènes 
de nucléation et de croissance des nanoplots [22,23,25,31]. 
 Pour prendre en compte ces influences, Cocheteau et al., ont alors développé un 
modèle original pour quantifier l’évolution temporelle de la vitesse de dépôt des deux 
principaux précurseurs gazeux en considérant les sites de surface, Si-OH et Si-O-Si pour le 
substrat SiO2 et des sites correspondant aux atomes de silicium fraîchement incorporés au 
substrat [76]. Dans leur modèle, ils ont considéré que la loi conventionnelle de Wilke et al. 
[70] prédit seulement la physisorption du silane et que des évènements tels que la désorption 
du silane et sa chimisorption sont possibles après sa diffusion sur la surface. Ils ont ensuite 
considéré que le silane et le silylène contribuent aux phénomènes de nucléation et de 
croissance sur les trois différents sites de surface en intégrant les principaux mécanismes de la 
littérature. Par calage avec des résultats expérimentaux, l’évolution des vitesses de dépôt par 
type de site pour le silane et le silylène a été obtenue au cours du temps sur toute la charge du 
réacteur du CEA-LETI, via le code Fluent. 
 Il est apparu que seul le dépôt du silylène sur les liaisons de surface du SiO2 suffit 
pour représenter la nucléation et que le silane est l’espèce principale responsable du dépôt de 
silicium pendant la croissance, c’est-à-dire sur des sites de surface Si fraîchement incorporés. 
 Cependant, ce modèle n’est pas intrinsèque puisqu’il repose sur un calage avec des 
données expérimentales. Ceci montre la nécessité de développer un nouveau modèle cinétique 
valide pour les premiers instants de dépôt de silicium et qui prenne en compte la nature 
chimique des sites de surface. 
 Notre travail de thèse s’articule principalement autour de cet objectif. 
 
 Mise en évidence de l’importance des coefficients de collage  
 
 Kajikawa et Noda, ont mis en évidence expérimentalement l’existence d’un temps 
d’incubation lors des tous premiers instants du dépôt, voir la section 4, [53]. Ce phénomène 
corrobore à nouveau l’étude de Cocheteau et al. qui prédit une surestimation des vitesses de 
dépôt expérimentales par les cinétiques classiques. En effet, comme nous l’avons précisé dans 
la section 4, les durées de dépôt de nanoplots sont très courtes ; de ce fait l’existence d’un 
temps d’incubation revêt une forte importance dont il faut comprendre les mécanismes. Pour 
expliquer ce temps d’incubation, Kajikawa et Noda ont supposé qu’il provenait certainement 
de deux phénomènes. Le premier correspond à la physisorption d’une molécule gazeuse sur la 
surface de dépôt et à sa désorption entraînant alors un ralentissement de la cinétique de dépôt. 
Le deuxième phénomène est lié à la différence des coefficients de collage des différents 
précurseurs gazeux sur la surface de dépôt SiO2 et sur la surface des nanoplots en formation 
entraînant également un ralentissement de la cinétique de dépôt. Cependant, ils ont montré 
qu’un mécanisme est prépondérant sur l’autre. En effet en calculant le rapport de la cinétique 
de dépôt sur la cinétique de désorption, ils ont trouvé un ratio de 105. Et en déterminant le 
rapport des coefficients de collage du silane sur un nanoplot en formation et sur le SiO2, ils 
ont trouvé un ratio de 104, ce qui implique que le mécanisme impliquant les coefficients de 
collage est le principal responsable du temps d’incubation. Cependant, cette étude n’indique 
pas clairement comment ces mécanismes se déroulent. 
 Dans le paragraphe précédent, nous avons vu que les cinétiques de dépôt pouvaient 
être décrites par les coefficients de collage des précurseurs gazeux. Il apparaît évident qu’une 
étude des coefficients de collage, c’est-à-dire des probabilités de réactions de surface, du




silane et de ses radicaux doit être effectuée afin de mieux discerner les processus chimiques 
prépondérants lors des phases de nucléation et de croissance. 
 Il n’existe aucune étude théorique des coefficients de collage des précurseurs gazeux 
issus de la décomposition du silane sur un substrat d’oxyde de silicium. Néanmoins, des 
études théoriques détaillées de ces probabilités de réaction sur une surface de silicium ont été 
réalisées [58,74,78,79]. Comme la structure d’une surface de silicium est proche de celle des 
nanoplots en formation, nous allons analyser les cinétiques de dépôt issues de ces études. 
Gardons à l’esprit tout de même que ces études ne donnent pas d’indications pour décrire les 
phénomènes survenant lors de la phase de nucléation mais seulement pour la phase de 
croissance. 
 
Probabilité de réaction de surface du silane et de ses radicaux : coefficient de collage 
 
 Des modèles théoriques comparés à des données expérimentales de la littérature 
prédisent communément que les coefficients de collage pour les espèces saturées SiH4, Si2H6 
et Si3H8 augmentent avec la température de dépôt [58,74,78,79]. De plus, le disilane, Si2H6 et 
le trisilane, Si3H8, sont évalués comme dix fois plus réactifs que le silane [74]. Dans l’étude 
de Tsai et al., les réactions de surface de ces espèces s’accompagnent de la désorption de 
molécules H2 dans la phase gazeuse et de l’hydrogénation d’un atome de silicium de surface. 
A partir des cinétiques qui sont issues de ces réactions, il est possible de déterminer les 
coefficients de collage du silane et de ses radicaux sur deux types de sites de dépôt, un site 
avec une liaison pendante Si- et un site de silicium passivé par un atome d’hydrogène Si-H 
[74]. Les réactions de surface d’hydrogénation et de déhydrogénation considérées sont les 
suivantes : 
 
  SiH4 + 2 Si(s) → 2 Si-H(s) + Si(substrat) + H2(g) (R6) 
Si2H6 + 2 Si(s) → 2 Si-H(s) + 2 Si(substrat) + 2 H2(g) (R7) 
Si3H8 + 2 Si(s) → 2 Si-H(s) + 3 Si(substrat) + 3 H2(g) (R8) 
Si-H(s) → Si(s) + ½ H2 (R9) 
 
 Dans le calcul des coefficients de collage, ces auteurs ont inclus la désorption de H2. 
Pour l’espèce qui nous intéresse, le silane, ces études fournissent des coefficients de collage 
théoriques compris entre 10-5 et 10-7 pour des températures comprises entre 600 et 500°C 
respectivement. Notons que ces études de modélisation ont été effectuées pour simuler des 
dépôts de couches continues de silicium alors que l’étude de Cocheteau et al. sert à la 
modélisation du dépôt de nanoplots de silicium. 
 Par analogie entre la formulation de type Langmuir-Hinshelwood (1ère partie de 
l’équation 3.7), utilisée dans l’étude de Cocheteau et al., et la théorie cinétique des gaz (2nde 
partie de l’équation 3.7), nous pouvons déterminer le coefficient de collage du silane issu de 


























Nous trouvons alors que le coefficient de collage du silane dans l’étude de Cocheteau et al. 
avec la loi cinétique hétérogène de Wilke et al. est de l’ordre de 10-5 à 10-7 pour des 
températures comprises entre 600 et 500°C respectivement. Il y a donc un bon accord pour les 
valeurs du coefficient de collage du silane entre toutes ces études [58,74,75,76,78,79]. 
Souvent, dans ces travaux, le coefficient de collage du silane est évalué par l’équation 3.8. 













Où T représente la température, R la constante des gaz parfaits et 9400 correspond à une 
énergie d’activation en J/mol. 
 Rappelons que dans la plupart des études [58,75,76,78,79], les espèces radicalaires 
insaturées en électrons SiH2, et autres, ont un coefficient de collage évalué à 1, se traduisant 
par une réaction instantanée sur une surface de silicium.  
 Cependant, Tsai et al. en différenciant les sites de surface du silicium, ont évalué des 
coefficients de collage des espèces insaturées compris entre 0,65 et 0,76 dans le cas où ces 
espèces réagissent sur un site de surface ne présentant pas de liaisons pendantes, plus 
précisément, un atome de silicium passivé par un atome d’hydrogène à la surface et dont le 
reste des liaisons est lié au substrat [74]. Et, ils ont évalué en accord avec toutes les autres 
études que le coefficient de collage de ces espèces insaturées est de 1 sur un site de surface du 
silicium présentant une liaison pendante. Une étude expérimentale sur la réactivité du silylène 
confirme cette tendance sur une surface saturée [80] ; néanmoins, dans cette étude, le 
coefficient de collage du silylène est donné égal à 0,1 sur un site de silicium passivé par un 
atome d’hydrogène, ne présentant donc pas de liaison pendante. Cette étude expérimentale est 
basée sur une mesure in situ de la résonance de molécules ionisées par de multiples photons, 
REMPI (de l’anglais Resonance-Enhanced MultiPhoton Ionization), dans un réacteur 
LPCVD. Le concept de coefficient de collage dans ces études est ambigu, il semble être lié à 
des mécanismes physico-chimiques différents. En effet, le coefficient de collage utilisé est 
issu de travaux expérimentaux qui intègrent la globalité des processus d’incorporation du 
dépôt du silane soit a priori, la désorption des molécules de H2 et même le dépôt issu 
d’espèces insaturées faiblement concentrées. Mais aucune étude théorique du dépôt de 
silicium n’a pour l’instant évoqué ce point crucial. Dans la suite de notre étude une analyse 
détaillée des mécanismes décrits par le concept de coefficient de collage sera faite, lors du 
troisième chapitre. 
 
 Problématique  
  
 Dans le paragraphe précédent, nous avons ouvert une direction intéressante quant aux 
choix des coefficients de collage des précurseurs gazeux responsables du dépôt. A l’échelle 
du procédé, les études qui ont été faites nous fournissent un consensus pour les valeurs du 
coefficient du collage du silane, entre 10-7 et 10-5, mais nous avons vu que ces valeurs ne sont 
pas adaptées à la croissance de nanoplots de silicium. Pour l’espèce insaturée majoritaire, le 
silylène, il y a un accord sur sa haute réactivité et son coefficient de collage égal à 1. 
Toutefois, il existe des études qui montrent que cette valeur est inférieure à 1 pour des sites de 
surface ne présentant pas de liaisons pendantes. 
 L’étude des interactions entre précurseurs gazeux et sites de surface peut-être 
également effectuée dans le domaine de la chimie quantique. Que pouvons nous trouver dans 
la littérature sur la chimie quantique afin d’éclaircir cette problématique ? 
 Nous allons répondre à cette question dans le prochain paragraphe. 
 




V.3- Modélisation à l’échelle atomique 
 
 A l’échelle du procédé, nous venons de voir que les connaissances sur les mécanismes 
responsables du dépôt lors des premiers instants sont peu avancées. De plus, les modèles 
cinétiques appropriés pour le dépôt de silicium en LPCVD, ne le sont pas pour le dépôt de 
nanoplots. Une voie de progrès peut être l’étude en chimie quantique des interactions entre les 
précurseurs gazeux et les sites de surface du substrat SiO2. La théorie de la chimie quantique, 
via une méthodologie appelée « ab inito », sera expliquée dans le deuxième chapitre. 
 
 De la même façon, dans la littérature, les connaissances en chimie quantique sur les 
mécanismes de dépôt entre le silane, ses radicaux et la surface de SiO2 sont très peu 
développées [81]. En effet, la seule étude à ce sujet, celle de Tachibana et Sato, représente la 
surface de l’oxyde de silicium par une molécule composée de 9 atomes, SiH3-O-SiH3 [81]. 
Dans leur étude, la réaction entre le silane et cette molécule, représentant un site siloxane de 
surface Si-O-Si, est traitée. Ils n’ont cependant pas étudié le cas d’un site de surface silanol, 
Si-OH. Dans cette étude, il apparaît que l’influence du substrat et notamment l’impact des 
atomes d’oxygène sur les réactions d’incorporation sont sous-estimés. De plus, les structures 
finales de réaction dans cette étude sont d’un point de vue chimique identiques aux structures 
initiales des réactions, l’intérêt de ces réactions est donc sujet à interrogation. En accord avec 
cette problématique, l’enthalpie de ces réactions est trouvée nulle, ce qui indique que ces 
réactions n’ont pas de sens privilégié, c’est-à-dire qu’il n’y pas d’indications énergétiques 
favorables dans le sens de l’incorporation de la molécule précurseur ou à l’opposé dans le 
sens de sa désorption de la surface modélisée. À notre connaissance, il n’existe aucun autre 
résultat théorique significatif à l’échelle des interactions moléculaires pouvant expliquer les 
observations expérimentales relatives au dépôt des nanoplots. Malgré cela, dans le domaine 
de la chimie quantique, les résultats de recherche sont légion pour le régime de croissance, 
c’est-à-dire l’étude des interactions entre le silane, ses radicaux et la surface d’un substrat de 
silicium [82-91]. Nous avons recensé ci-dessous ces études selon l’arrangement cristallin du 
substrat utilisé, c’est-à-dire selon les indices de Miller associés au substrat. Ces indices 
donnent une indication de l’arrangement géométrique du cristal de silicium et donc du type de 
site sur lequel est étudié la réaction. Ces indices sont associés aux axes (x,y,z) de la maille 
élémentaire du cristal de silicium, voir la Fig.3.4. 
 
 Réactions sur Si(001) et Si(100) 
 
 Afin de déterminer la configuration des liaisons lors de l’adsorption du silane et de ses 
espèces hybrides sur Si(001), Shinohara et al. ont réalisé une étude expérimentale par 
spectroscopie à infrarouge, leur permettant ainsi de confronter ces données expérimentales à 
leurs résultats de calculs de chimie quantique [82]. Notons que cette étude a été menée à 
température ambiante, bien en dessous des températures que nous considérons dans la 
LPCVD. 
 Cette étude a montré que la dissociation du silane sur la surface Si(001) génère des 
sites de surface Si-H et SiH2. Des calculs « ab initio », ont montré que les configurations 
énergétiquement favorables de la dissociation du silane peuvent être répertoriées selon deux 
structures d’adsorption, nommées A et B sur la Fig.3.5 (a). Les autres structures ont été 
trouvées énergétiquement défavorables et donc plutôt improbables. La structure A correspond 
au produit final de la libération de deux atomes d’hydrogène par le silane qui se lient avec des 
liaisons pendantes insaturées de deux dimères adjacents pour former des sites Si-H et le 
fragment restant, la molécule SiH2, s’adsorbe sur un pont de deux dimères adjacents. La 
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Si : maille élémentaire Si (001)  
                            (a)                             (b) 
Si (100) Si (111) 
 
                            (c)                            (d) 
 
Figure 3.4 : Schéma de la maille élémentaire du silicium, qui représente l’assemblage de 
deux réseaux cubique face centrée, le second étant la translation du premier sur le vecteur de 
coordonnées (x/4,y/4,z/4). L’ensemble forme alors une structure diamant montrant les liaisons 
tétraédriques, les boules représentent toutes des atomes de silicium ; (a) structure diamant, (b) 
plan (001) ombré, (c) plan (100) ombré et (d) plan (111) ombré. 
 
structure B correspond quant à elle à une simple adsorption sur le dessus d’un dimère d’un 
fragment SiH2 issu de la décomposition d’une molécule de silane. Pour déterminer laquelle de 
ces structures est prépondérante dans le mécanisme d’adsorption du silane, cette équipe a 
réalisé une étude analytique des fréquences vibratoires de l’allongement de la liaison Si-H. 
Pour cela, des calculs de chimie quantique ont été réalisés sur un cluster de 14 atomes de 
silicium, c’est-à-dire une molécule fictive représentant la surface de dépôt, Fig.3.5 (b). Les 
liaisons pendantes n’ayant aucun sens physique dans cette représentation très simpliste d’une 
surface de silicium, elles sont remplacées par des atomes d’hydrogène afin d’éviter des 
transferts de charge électronique irréalistes. Il est également attribué une masse lourde aux 
atomes d’hydrogène afin d’exclure des mouvements pour ces atomes terminaux. Afin de 
calibrer les fréquences calculées, les auteurs utilisent la structure DOD (pour « Doubly 
Occupied Dimer », soit en français dimère doublement occupé). La structure A est d’après 
leur étude, le mécanisme d’adsorption du silane privilégié. Ceci confirme les travaux de 
Bowler et Coringe [83]. En effet, l’étude de Bowler et Coringe, relative aux interactions entre 
le silylène, SiH2 et une surface de type Si(001) a montré que la structure A nécessite pour 

















   
(a) (b) 
Figure 3.5 : Différentes structures d’adsorption du silane sur la surface Si(001), (a) Vue de 
dessus des dimères de la surface Si(001) avec les sites d’adsorption Si-H, SiH2 et SiH3 issus 
de la décomposition du silane et (b) Cluster de Si(001) avec les sites d’adsorption Si-H et 
SiH2 sur le dessus  [82]. 
 
 Dans l’étude de Shinohara et al., l’analyse des spectres des sites de surface lors du 
dépôt, relatifs à deux types de débits différents en silane, un fort et un faible, montre des 
différences sur l’intensité des pics. Ces pics sont trouvés plus élevés pour les SiH2 à fort débit 
et plus élevés pour les Si-H à faible débit. De plus, des pics supplémentaires sont observables 
pour le fort débit en silane. L’apparition de nouveaux pics a été attribuée à la possible 
adsorption d’un site SiH3, Fig.3.5 (b). Selon leurs explications, la différence d’intensité des 
pics serait dûe au fait que la molécule de silane s’adsorbe en premier lieu sous la forme de la 
structure A, le SiH2 ainsi généré est instable et conduit à sa décomposition en Si-H, 
préférentiellement lorsque des liaisons pendantes insaturées sont présentes près du SiH2. Par 
conséquent, sur la surface de silicium exposée à un faible débit en silane, qui présente donc 
une forte densité de liaisons pendantes, les espèces SiH2 vont se décomposer plus facilement. 
Ce qui explique l’intensité plus élevée des pics pour les Si-H et plus faible pour les SiH2 
lorsque le débit en silane est faible. De plus, il semblerait que lorsque la surface de silicium 
est exposée à un fort débit en silane, recouverte ainsi avec une forte densité en hydrogène, le 
silane pourrait également s’adsorber sur un simple dimère pour former un site SiH3. 
 L’étude en dynamique moléculaire de Srinaman et al. confirme également ces résultats 
de configuration d’adsorption [84]. Il est important de souligner dans ces études la forte 
influence des sites de surface saturés par un atome d’hydrogène et des sites présentant des 
liaisons pendantes qui conduisent à des structures d’adsorption différentes. Les mécanismes 
d’adsorption requièrent plus d’énergie sur les sites saturés Si-H. 
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 Dans le cas de l’adsorption du silane sur une surface Si(100), équivalente à celle sur 
une surface Si(001) étant donné les structures locales considérées, Brown et Doren ont 
proposé deux chemins réactionnels d’après leurs résultats de calculs de chimie quantique [85]. 
Le premier, d’énergie plus faible, commence par une attaque électrophile sur un atome 
d’hydrogène de la molécule de silane par un atome de surface de silicium. Ensuite, l’atome H 
se lie à la surface et le fragment restant se lie à un atome de surface nucléophile Si, Fig.3.6 
(a). L’énergie d’activation, ou barrière d’énergie, de ce mécanisme est estimée entre 0,52-0,61 
eV, selon les modes de calcul [85], qui seront discutés dans le second chapitre. La seconde 
possibilité d’adsorption, d’énergie plus élevée, conduit à la rupture d’une liaison du dimère. 
Mais sa forme finale est métastable ce qui implique qu’elle conduira au même produit que le 
premier chemin d’adsorption, Fig.3.6 (b), soit à la formation d’un site de surface SiH3, Fig.3.6 
(a) et (b). L’énergie d’activation pour cet autre chemin est estimée à 0,74 eV soit une 
différence maximum de 0,2 eV avec la première possibilité, ce qui implique que ces deux 
possibilités d’adsorption seront en compétition. 
 Brown et Doren ont également utilisé un modèle de cluster pour représenter la surface 
de silicium et la même base théorique de calcul que Shinohara et al., nous l’expliciterons plus 
en détails dans le deuxième chapitre. 
 
Figure 3.6 : Schéma de dissociation du silane, (a) la structure finale I nécessite 0,52 à 0,61 eV 
et (b) la structure finale II nécessite 0,74 eV [85]. 
 
 Le chemin réactionnel qui conduit à la formation d’un site SiH3 sur ce type de surface 
est confirmé par Gates et al. [86,87], Kavulak et al. [88] et Ananyina  et Yanovsky [89]. 
Gates et al., fournissent alors avec ces résultats les coefficients de collage du silane associés à 
ces réactions. Pour le cas du Si(100), il est évalué à 2.10-5 pour des températures comprises 
entre 100 et 500°C [87]. Kavulak et al., fournissent quant à eux l’énergie d’activation de cette 
réaction dans des conditions de non équilibre thermodynamique. Ils l’évaluent à 0,2 eV, soit 
inférieure à celles évaluées par Brown et Doren [88]. Dans l’étude d’Ananyina et Yanovsky, 
l’importance des sites Si-H de surface est encore soulignée. De plus, dans cette étude un autre 
point important pour la croissance de silicium est abordé, il s’agit du mécanisme de 
désorption de H2 lors de la décomposition des précurseurs gazeux [89]. 
 Dans la littérature, on remarque que les énergies nécessaires pour l’adsorption du 
silane diffèrent selon l’arrangement cristallographique de la surface. Cette tendance est encore 
confirmée par l’étude menée par Lin et al. [90]. Cette étude concerne l’adsorption sur un
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dimère de silicium présentant une double liaison sur la surface Si(100). Il est ici montré que la 
relaxation de cette surface qui conduit à la formation du dimère Si=Si est un mécanisme 
influant sur la réactivité chimique de cette surface vis-à-vis du silane. L’énergie d’activation 
est évaluée à 0,72 eV, ce qui permet alors l’obtention d’un coefficient de collage du SiH4 sur 
Si(100)-(2×2) d’environ 3.10-6 [90], soit dix fois moins important que celui calculé par Gates 
et al. [87]. 
 
 Réactions sur Si(111) 
 
Dans l’étude de Gates et al., sur Si(100), l’adsorption du silane conduit à 
l’incorporation d’un site SiH3 sur la surface et d’un atome d’hydrogène sur un dimère de Si. 
En contraste, sur Si(111), ils observent lors de l’adsorption du silane que le site SiH2 est 
formé et s’adsorbe sur un dimère de silicium [87]. Plus récemment, Que et al., confirment les 
observations faites par Gates et al., ils concluent que le chemin énergétiquement favorable 
pour l’adsorption du silane sur Si(111) est la dissociation du SiH4 en SiH2 et deux atomes 
d’hydrogène qui se chimisorbent sur la surface [91]. 
 
Après ces analyses de la chimisorption du silane et des ses radicaux sur les surfaces de 
silicium, il apparaît dans la littérature que l’un des principaux mécanismes de la croissance de 
silicium est la désorption de H2 dans la phase gazeuse. Comme pour l’incorporation du silane 
sur une surface, la désorption de H2 a largement été étudiée sur une surface de silicium et 
aucune étude théorique sur son oxyde n’est disponible dans la littérature. 
 
 Désorption d’hydrogène ou « étape limitante de la croissance » 
 
 Durant les années 90, de nombreuses équipes de recherche [92-117], ont travaillé sur 
la question de la désorption d’hydrogène, motivées par l’importance que revêt cette étape lors 
de la croissance de silicium à partir du silane. En effet, ces équipes ont souvent qualifié cette 
étape de désorption d’étape « limitante » de la croissance de silicium, notamment dans le cas 
du dépôt chimique en phase vapeur. Malgré les nombreuses études réalisées, aussi bien 
théoriques qu’expérimentales, les chercheurs ne sont parvenus à aucun consensus sur les 
mécanismes en jeu lors de la désorption d’hydrogène. 
 Cependant, malgré la controverse, les dernières publications s’accordent sur le fait que 
la plupart des mécanismes envisagés, Fig.3.7 (a) et (b), prévoient des barrières d’activation 
pour le mécanisme de désorption aux moins supérieures de 0,9 eV aux valeurs déterminées 
expérimentalement. De manière opposée, l’énergie d’activation pour le mécanisme de 
désorption à partir d’un site de surface SiH2 isolé, Fig.3.7 (c), prévoit une valeur autour de 2,3 
à 2,5 eV [100,103-105,117], en excellent accord avec les valeurs expérimentales les plus 
précises voisines de 2 à 2,5 eV [92,97,98]. 














Figure 3.7 : Schémas de la désorption de H2 étudiés de manière théoriques et expérimentales, 
(a) désorption directe d’une molécule de H2 d’un dimère de silicium [92-112], (b) désorption 
par un mécanisme en deux étapes, isomérisation de H2 [100,104,105,107,115,116] et (c) 
désorption à partir d’un site SiH2 isolé [100,103-105,117]. Les points sur les produits des 
réactions représentent les liaisons pendantes. 
 
 Les différentes méthodes de calcul utilisées pour ces mécanismes de désorption seront 
expliquées et comparées dans le prochain chapitre. D’après les études qui ont été réalisées sur 
la désorption de H2, le mécanisme (c) de la Fig.3.7 est certainement celui qui se rapproche le 
plus du mécanisme de désorption prépondérant lors de la croissance de silicium [104,105]. 
Dans le prochain chapitre, le mécanisme de désorption de H2 pendant la nucléation de 
nanoplots sur SiO2 va être analysé en détail et comparé aux données de la littérature 























VI   Conclusion 
 
 Dans la course effrénée à la miniaturisation et à l’intégration des composants 
électroniques de nouvelles générations, nous avons vu que la mémoire non volatile à 
nanoplots de silicium constitue une voie de progrès prometteuse pour ces technologies de 
l’information.  La perspective de remplacer l’habituelle grille flottante des mémoires FLASH 
composée de silicium poly-cristallin par une grille flottante composée de nanoplots de 
silicium implique cependant certaines contraintes d’élaboration. En effet, un fonctionnement 
optimum de cette technologie prédit la fabrication de nanoplots espacés les uns des autres 
d’une distance supérieure à 2 nm, de rayons compris entre 2,5 et 5 nm et des densités 
comprises entre 5.1011 et 2.1012 nanoplots/cm2. 
 L’élaboration industrielle avec de telles contraintes nécessite une bonne maîtrise des 
caractéristiques des nanoplots de silicium. La technique de dépôt par activation thermique à 
faible pression (LPCVD), se prête alors tout particulièrement à un contrôle optimum de la 
température et de la pression opératoire, paramètres clés pour le contrôle, de la densité et de la 
taille des nanoplots de silicium [22,23]. De plus, le réacteur LPCVD à murs chauds présente 
de nombreux avantages : simple, technologie faisant partie des équipements actuels de la 
microélectronique et engendrant un faible budget thermique [21]. 
 
 Lors de l’élaboration de nanoplots sur SiO2 dans un réacteur LPCVD industriel à partir 
de silane pur, les auteurs de la littérature ont souligné la forte influence du substrat 
(différentes réactivités des sites de surface) [22,24-27,30,31,35,49] et l’observation du temps 
d’incubation durant lequel aucun nanoplot n’est observable [35,49,53]. 
 Grâce au prétraitement du substrat de dépôt, SiO2, par de l’acide fluorhydrique, HF, de 
nombreuses équipes ont montré que la nucléation est favorisée et conduit au dépôt de 
nanoplots avec de fortes densités, de l’ordre de 1012 plots/cm2 [22,24-27,30,31,35,49]. La 
grande influence des sites de surface silanol, Si-OH, est aussi apparue sur le régime de 
nucléation. Leur quantification sur le substrat de dépôt est donc primordiale pour l’étude des 
dépôts de nanoplots. L’analyse bibliographique nous donne de précieux renseignements dans 
ce sens [33]. 
 De plus, les études expérimentales précédentes de dépôt en four industriel LPCVD 
[35,49,75,76] ont montré des problèmes d’uniformité, d’une plaquette à une autre et sur la 
plaquette elle-même, et de reproductibilité des dépôts. Cocheteau et al. ont alors montré que 
le dépôt à partir de silane pur avec des durées de dépôts longues, supérieures à 60 secondes, 
de fortes pressions, entre 0,5 et 2 Torr, et de basses températures, de l’ordre de 500°C, permet 
une meilleure uniformité du dépôt sur la charge du réacteur et sur le rayon des wafers. De 
telles conditions opératoires ouvrent ainsi la voie à une optimisation du procédé LPCVD à 
partir de silane pur pour la fabrication industrielle de nanoplots de silicium. 
 
 Cependant, on ne trouve pas dans la littérature de lois cinétiques adaptées à la 
nucléation et à la croissance des nanoplots de silicium sur substrat SiO2. Les mécanismes 
cinétiques locaux responsables de la nucléation et de la croissance sont mal connus pour ces 
systèmes nanométriques. En effet, aucune étude théorique ne prédit les valeurs des cinétiques 
de dépôt qui nous permettraient de comprendre la réactivité des précurseurs sur les différents 
sites de surface. De plus, les mécanismes responsables du temps d’incubation se traduisant par 
un retard du régime de nucléation ne sont pas clairement décrits dans la littérature. Nous 






 A l’échelle du procédé d’élaboration 
 
 La modélisation la plus complète à l’échelle du procédé pour l’élaboration de 
nanoplots de silicium est celle de Cocheteau et al. [49,75-76]. A l’aide du logiciel de 
simulation de dynamique des fluides, Fluent [77] et des lois cinétiques classiques de la 
littérature, par calage avec des données expérimentales, ils ont montré que les vitesses 
expérimentales sont surestimées de plus de 60 % par la simulation. Cet écart de simulation a 
été expliqué par le fait que les cinétiques classiques de la littérature ne prennent pas en 
compte la nature du substrat ni les interactions entre les différents sites de surface et les 
précurseurs gazeux. 
 
 Ce résultat montre la nécessité de développer un nouveau modèle cinétique 
intrinsèque, valide pour les premiers instants de dépôt de silicium et qui prenne en compte la 
nature chimique des sites de surface. 
 Pour trouver des réponses à cette problématique, nous avons alors analysé la 
bibliographie des études de ces interactions précurseurs/surface de dépôt dans le domaine de 
la chimie quantique. 
 
 A l’échelle atomique  
 
 L’étude des interactions entre une surface d’oxyde de silicium SiO2, le silane et les 
espèces issues de sa décomposition en phase gazeuse est très peu développée dans la 
littérature. Néanmoins, il existe de nombreuses études relatives aux interactions entre la 
surface de silicium et ces précurseurs gazeux. 
 Pour les mécanismes de croissance, c’est-à-dire lorsque la surface de dépôt est celle 
d’un substrat de silicium, nous avons analysé et comparé les calculs théoriques de la 
littérature. 
 Nous avons également accordé une grande importance à l’étude du mécanisme de 
désorption de H2 lors de la phase de croissance puisque celui-ci apparaît comme une étape 
limitant le dépôt de silicium. 
 
 L’objectif initial de notre étude est donc l’analyse des différentes interactions entre les 
principaux précurseurs gazeux du silicium et la surface d’oxyde de silicium. Dans la suite de 
ce manuscrit, nous allons apporter notre contribution en chimie quantique quant à l’étude de 
ces interactions en considérant de manière novatrice l’oxyde de silicium comme surface de 




















Simulations à l’échelle atomique des mécanismes de 
nucléation / croissance 
 
Vers l’élaboration d’un modèle à l’échelle du réacteur 





Partie 4  
 




I   Introduction 
 
 
 L’objectif de notre étude est la modélisation multi-échelles des mécanismes de 
nucléation et de croissance des nanoplots ; il s’agit donc de faire le lien, s’il est possible, entre 
deux types de modélisation. L’une concerne l’échelle du réacteur (échelle macroscopique) où 
la matière est décrite comme un milieu continu et l’autre à l’échelle atomique qui repose sur 
la théorie quantique, où le système étudié correspond à une molécule précurseur interagissant 
avec une surface d’oxyde de silicium. Cette première partie pose les bases du modèle à 
l’échelle atomique qui va nous permettre d’étudier la cinétique chimique des premiers instants 
du dépôt de nanoplots de silicium. 
 I.1- La chimie quantique 
 
 La description fine de la matière à l’échelle atomique requiert un formalisme assez 
complexe reposant sur des méthodes quantiques qui font intervenir la fonction d’onde. Notée 
Ψ, cette fonction d’onde est un objet mathématique  qui représente l’état quantique dans la 
base de dimension infinie des positions des ions (ou noyaux atomiques) et des électrons, ce 
qui inclue également le spin des électrons. Ainsi on peut déduire de cette fonction toutes les 
grandeurs physiques souhaitées en résolvant l’équation aux valeurs propres de l’énergie qui 
donne la fonction d’onde dans une base d’états donnée. Il s’agit de l’équation de Schrödinger, 
telle que donnée dans l’équation (4.1) indépendante du temps pour un système comprenant M 
noyaux atomiques et N électrons [118].  
 






 sont les positions respectives des noyaux atomiques et des électrons. Chaque 
noyau i possède une masse mi et une impulsion iP

, et chaque électron i une impulsion ip

 et 
une même masse me. 
 La complexité de résolution vient de l’opérateur hamiltonien, noté Ĥ. En effet, pour un 
système représentant un ensemble de molécules dans un repère à trois dimensions, cet 
opérateur traduit l’énergie cinétique des électrons et des ions, et les interactions entre les ions, 
entre les électrons et entre les ions et les électrons, équations (4.2). 
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                                                      Interactions entre les noyaux et les électrons  
 
Ici, q représente la charge électrostatique du noyau considéré et e(i,j), la charge électrostatique 
de l’électron considéré. 
 Ainsi, le problème posé par l’équation (4.1) revient à trouver les fonctions propres de 
l’opérateur différentiel Ĥ dans un espace à 3×(N + M) variables. Cependant, le seul système 
suffisamment simple pouvant être étudié de manière analytique est l’atome d’hydrogène. De 
plus, en toute rigueur, il faudrait inclure un degré de liberté supplémentaire, celui du spin des 
électrons. Généralement, les effets d’interaction explicite de spin sont négligés. 
 Pour simplifier le problème posé par l’équation de Schrödinger, les théoriciens ont dû 
établir des approximations afin d’envisager des méthodes de résolutions numériques 
regroupées sous le terme de méthodes « ab initio ». 
 
 Approximation de Born-Oppenheimer 
 
 L’hypothèse de Born-Oppenheimer consiste à découpler le mouvement des électrons 
de celui des noyaux atomiques, en estimant que leur mouvement est beaucoup plus lent que 
celui des électrons. En effet, les noyaux ont une masse nettement supérieure à celle des 
électrons (environ 1800 fois plus grande pour le noyau le plus léger, le proton). Cette 
approximation considère alors les noyaux comme fixes, on parle également d’approximation 




) les solutions de l’équation de Schrödinger avec R

 fixé, tel que 
prédit par l’approximation de Born-Oppenheimer, l’équation (4.1) se simplifie alors sous la 
forme suivante [119] : 
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 L’état fondamental 
 
 Dorénavant, nous considèrerons que les électrons restent dans leur état fondamental, 
c’est-à-dire de plus basse énergie. En effet, l’énergie d’excitation moyenne est faible devant la 
hauteur d’énergie entre différents niveaux électroniques excités [118]. Dans l’équation de 
Schrödinger, cette approximation nous permet d’écrire l’énergie d’un système dans l’état Ψ 
normalisé tel que donné dans l’équation (4.4) : 
  
E H= Ψ Ψ  (4.4) 




δ =Ψ  
(4.5) 
 
 Approximation de Hartree-Fock 
 
 A présent, il nous faut résoudre l’équation (4.3) pour l’état de plus basse énergie Ψ0, 
en utilisant le principe variationnel caractérisé par l’état fondamental. Ψ0 est alors décrite sous 
la forme d’un déterminant de fonctions d’ondes dépendantes des positions des électrons du 
système, appelé déterminant de Slater. 
 La méthode Hartree-Fock consiste en un algorithme itératif permettant la résolution 
d’un système à plusieurs électrons dans un potentiel coulombien créé par des noyaux 
atomiques considérés fixes. L’équation de Schrödinger est résolue en minimisant l’énergie 
moyenne du système sur la base d’une fonction d’onde d’essai représentée par un déterminant 
de Slater. Cette méthode itérative, étant donnée une fonction d’essai, doit converger vers un 
état auto-cohérent. Cette approximation décrit l’énergie totale du système comme la somme 
de termes d’énergie cinétique Ec, d’énergie d’interaction électrons-noyaux Ee-n, d’énergie 
coulombienne électronique de Hartree EH et d’énergie d’échange Ex qui résulte de 
l’antisymétrie de la fonction d’onde, équation (4.6).  
 
ETotale HF = Ec + Ee-n + EH + Ex (4.6) 
 
Notons que ces termes représentent des énergies approchées puisque les fonctions d’onde sont 
approximées à des déterminants de Slater. De manière formelle, cette méthode ne permet pas 
le calcul exact de l’énergie du système. En fait, elle ne tient pas compte de la corrélation entre 
les électrons. L’énergie de corrélation, équation (4.7), est alors définie comme la différence 
entre l’énergie exacte du système et l’énergie Hartree-Fock, ETotale HF. 
 
Ecorrélation = Eexacte – ETotale HF (4.7) 
 
 Pour rendre le calcul plus précis, il faut alors utiliser une méthode d’interaction de 
configuration qui permet d’introduire la corrélation électronique. Une fonction antisymétrique 
peut s’écrire comme une somme infinie de déterminants. La méthode d’interaction de 
configuration consiste à écrire Ψ0 comme une somme suffisamment étendue de déterminants.  
 Cependant ces méthodes « ab initio » basées sur l’évaluation de la fonction d’onde 
sont très consommatrices en temps de calcul et trouvent leurs principaux intérêts dans des 
systèmes comportant au mieux quelques atomes. Dans notre étude, nous devons décrire des 
interactions gaz/surface, ce qui nécessite la prise en compte de plusieurs dizaines d’atomes,




hors de portée des méthodes post Hartree-Fock, basées sur la détermination de la fonction 
d’onde électronique. Or depuis les années 60, une autre méthode a vu le jour : la DFT (en 
anglais Density Functional Theory), théorie de la fonctionnelle de la densité développée par 
Walter Kohn, permet l’étude de systèmes plus complexes. Le formalisme mathématique de 
cette théorie fut élaboré par Hohenberg, Kohn et Sham [120,121]. Il a connu de nombreux 
développements pour la chimie et la physique dans les années 80-90 avec des théoriciens tels 
que Perdew et Zunger [122], Lee, Parr et Yang [123,124], Perdew et Wang [125] et Becke 
[126-132]. De fait, ces développements ont permis à cette méthode de devenir aussi précise 
que les méthodes basées sur l’évaluation de la fonction d’onde pour ce qui concerne l’état 
fondamental des systèmes étudiés. D’autres développements récents s’intéressent aux calculs 
des états excités, domaine jusqu’ici réservé des méthodes ab initio.  
   
 Théorie de la fonctionnelle de la densité 
 
 L’idée novatrice est de remplacer la fonction d’onde multiélectronique par la densité 
électronique. Il s’agit du théorème de Hohenberg-Kohn [120], qui démontre que l’état 
fondamental d’un système à N électrons en interaction soumis à un potentiel extérieur v( r

) 
est entièrement décrit par sa densité électronique ρ( r

) et qu’il existe une fonctionnelle 
E[ρ( r

)] de la densité qui atteint son minimum en ρ( r

) avec pour valeur l’énergie de l’état 
fondamental du système. La reformulation du problème quantique conduit à considérer non 
plus 3×N variables spatiales des N électrons de la fonction d’onde mais seulement 3 variables 
spatiales de la densité électronique. La méthodologie à suivre est alors l’évaluation de la 
densité par une méthode auto-cohérente et par le biais, ici encore, d’approximations et la 
minimisation de l’énergie totale du système. Les approximations se font sur la fonctionnelle 
appelée fonctionnelle d’échange-corrélation qui est la somme des fonctionnelles du terme 
d’échange et de celui de corrélation issue de l’équation (4.8), qui constituent ainsi les 
interactions multi-électrons.  
 
Eexacte = Ec + Ee-n + EH + Ex + Ecorrélation 
 
(4.8) 
                                                                   Energie d’échange-corrélation  
 
 Ces approximations se font dans le cadre des travaux de Kohn-Sham [121], qui 
considère un système multi-particulaire dans lequel les électrons interagissent avec un 
potentiel effectif incluant le potentiel externe (noyaux), l’interaction coulombienne entre 
électrons ainsi que le terme d’échange-corrélation. 
 La première approximation proposée est celle de la densité locale, LDA (en anglais 
Local Density Approximation), qui considère que la densité est localement uniforme. Il a 
ensuite été possible d’inclure le spin des électrons à cette approximation : théorie LSDA (en 
anglais Local Spin Density Approximation). L’approximation de la densité locale se justifie 
pour deux cas limites : lorsque la densité électronique varie lentement et lorsque la densité est 
très grande [121]. Les travaux de Becke sur les atomes de la première colonne du tableau 
périodique des éléments de Mendeleïev et sur les molécules diatomiques montrent le gain de 
cette approximation par rapport au calcul Hartree-Fock [127,128]. 
 Puis, les théoriciens ont élaboré une approximation plus complexe, celle du gradient 
généralisé, GGA (en anglais Generalized Gradient Approximation), où l’on tient compte du 
gradient de la densité dans l’énergie d’échange-corrélation. Cette méthode de calcul permet 
une forte amélioration des résultats, particulièrement dans les systèmes complexes, 





Perdew et Wang [125] pour le terme de corrélation et celles de Becke pour le terme d’échange 
[129-132]. 
 Au final, toutes ces approximations permettent d’ajouter des corrections au calcul de 
l’énergie totale du système. La qualité de la fonctionnelle conditionne la précision des 
résultats et détermine le temps de calcul. Enfin, notons que d’autres fonctionnelles sont 
toujours en développement afin d’améliorer la description des systèmes électroniques. 
 I.2- Modèle de surface et choix de calcul 
 
 Si l’on a le désir d’étudier de manière fine la complexité des mécanismes physico-
chimiques impliqués dans les interactions gaz/surfaces, la DFT demeure aujourd’hui le seul 
« outil » puissant et prédictif. En effet, la DFT permet, pour un nombre important d’atomes, 
de l’ordre de quelques dizaines, des calculs suffisamment précis et rapides. Ce dernier point 
est sans doute un des principaux critères de choix du calcul des interactions en chimie 
quantique. Afin de remplir cet objectif, il convient de choisir une fonctionnelle et une base 
d’états pour la description des électrons. Il nous faut tout d’abord définir les modèles 
structuraux de surface que nous allons utiliser. 
 L’oxyde de silicium SiO2, et particulièrement sa surface est difficilement modélisable 
dans la mesure où sa structure amorphe est mal connue. Cependant Estève et al. [133] et 
Jeloaica et al. [134] ont élaboré un modèle de cluster d’atomes d’une surface SiO2 ultramince 
sur silicium, sur la base de travaux théoriques et expérimentaux par Weldon, Stefanov, Estève 
et al. [135-137]. Ce cluster représente à la fois la surface de l’oxyde de silicium et le substrat 
de silicium présent sous la couche d’oxyde. Comme nous l’avons vu dans le premier chapitre, 
la surface de l’oxyde de silicium est composée de deux types de sites de surface : les sites 
hydroxyles (Si-OH) et les sites siloxanes (Si-O-Si). A partir du cluster de SiO2/Si, nous avons 
dérivé deux modèles de cluster pour représenter ces deux sites de surface. 
 
 Site de surface Si-OH 
 
 Pour étudier les interactions des précurseurs gazeux sur un site hydroxyle, Si-OH, 
nous avons choisi de modéliser le substrat par un cluster Si9O5H12-H-OH, Fig.4.1, composé de 
29 atomes. Afin de rendre compte d’une surface réelle, les liaisons pendantes doivent être 
saturées et les transferts de charge irréalistes aux frontières du cluster doivent être neutralisés. 















 Site de surface Si-O-Si 
 
 De la même manière, pour étudier les interactions des précurseurs gazeux sur un pont 
siloxane, Si-O-Si, nous avons choisi de modéliser le substrat par un cluster Si9O5H14, Fig.4.2, 
composé de 28 atomes. 
 
 
Figure 4.2 : Représentation du substrat SiO2/Si avec un pont siloxane Si-O-Si sur le dimère 
de surface. 
 
 La suite du travail consiste alors à étudier, par des calculs DFT, les interactions des 
espèces SiH4 et SiH2 sur les deux types de cluster définis ci-dessus. 
 
La DFT impose cependant le choix d’une fonctionnelle et d’une base d’états 
d’orbitales atomiques, ces choix conditionnent la précision du calcul.  
 
 Choix de la fonctionnelle et de la base d’états 
 
 La fonctionnelle hybride d’échange-corrélation de Becke [132], de type gradient 
corrigé par trois paramètres déterminés par optimisation énergétique pour le terme d’échange 
et comprenant le terme de corrélation de Lee, Yang et Parr [123], communément appelée 
B3LYP, apparaît comme la fonctionnelle donnant le plus de précision de calcul pour de tels 
systèmes de cluster [113,114,133-137]. Nous avons donc fait le choix d’utiliser en 
permanence la fonctionnelle B3LYP lors des calculs DFT. 
 La description des atomes nécessite une base d’orbitales pour la description des 
fonctions d’ondes monoélectroniques. Actuellement, il existe un très large choix de bases 
disponibles dans la littérature. Ce choix est conditionné par la nature des atomes et par le 
compromis entre précision et temps de calcul nécessaire. Dans notre étude des interactions 
des précurseurs gazeux avec la surface de l’oxyde de silicium, nous considérons trois types 
d’atomes, le silicium, l’oxygène et l’hydrogène, pouvant interagir en créant des liaisons 
chimiques. Ainsi nous avons choisi d’utiliser une base d’orbitales de la famille « split-
valence », qui consiste à utiliser plus de fonctions pour les orbitales de valence, qui sont plus 
impliquées dans les liaisons chimiques que les orbitales de cœur. De plus, pour surmonter les 
difficultés de calculs, nous utilisons des fonctions de formes gaussiennes, proportionnelles à 
exp(-ξ×r2), où ξ est une constante liée à la charge effective du noyau et r est la distance de 
l’électron par rapport au noyau. On appelle alors gaussienne contractée, une combinaison 
linéaire de gaussiennes primitives. Dans ces bases, nous avons choisi la base notée 6-31+G**. 
Pour chaque atome, cette base implique que les orbitales de cœur sont décrites par une 
gaussienne contractée composée de 6 gaussiennes primitives et que chaque orbitale de 
valence est décrite par deux fonctions : une gaussienne contractée composée de 3 gaussiennes 
primitives et une gaussienne primitive. Ensuite, l’ajout de fonctions de polarisations permet 
de rendre compte de la distorsion des orbitales lors de la création des liaisons chimiques, la 
O : oxygène
H : hydrogène





première étoile représente l’ajout de 6 fonctions d’orbitales de type d pour la description des 
atomes de silicium et d’oxygène et la deuxième étoile représente l’ajout de 3 fonctions 
d’orbitales de type p pour la description de l’atome d’hydrogène. Enfin, pour donner une 
meilleure description des liaisons faibles, l’ajout de fonctions de diffusion est choisi, ainsi le 
signe + indique l’ajout de fonctions diffuses de type s et p pour la description des atomes de 
silicium et d’oxygène. 
 La base 6-31+G** présente une bonne précision de calcul nécessitant en contrepartie 
des durées de calculs importantes, de l’ordre de quelques dizaines d’heures pour les minima 
locaux à plusieurs centaines d’heures pour la détermination des chemins réactionnels. 
 L’ensemble fonctionnelle et base d’états que nous avons utilisé pour les calculs DFT 
est implémenté dans le logiciel de calcul DFT, Gaussian-03 [138]. 





II  Méthode de calcul des chemins réactionnels 
 
 La base théorique de la chimie quantique posée, nous allons à présent décrire la 
méthode de calcul utilisée pour déterminer les chemins réactionnels des cinétiques 
hétérogènes. Avant d’exposer la méthodologie employée, analysons la méthode de calcul 
utilisée à travers l’exemple d’un chemin réactionnel que nous avons déterminé dans notre 
étude : la réaction du silylène, SiH2 sur un site silanol, Si-OH, de la surface du SiO2. Les 
résultats seront détaillés dans la partie 5 de ce chapitre. 
 
 II.1- Minimisation de contrainte de liaison : Comment trouver l’état 
de transition ? 
 
 L’ensemble des cols d’énergie des chemins réactionnels calculés a été déterminé en 
utilisant une technique de minimisation incluant des contraintes de liaisons interatomiques. 
Nous présentons ci-dessous la procédure complète d’évaluation d’un chemin réactionnel. 
 
 État initial : état de chimisorption ou de physisorption 
 
 La première étape du calcul consiste à déterminer l’état initial du chemin réactionnel, 
par exemple l’adsorption d’une molécule sur une surface : cet état peut être caractérisé par 
une chimisorption, une physisorption ou bien une répulsion. L’objectif est alors de trouver 
l’état d’équilibre du système par minimisation de l’énergie totale jusqu’à l’obtention d’un 
minimum local. La difficulté ici est de bien établir, avant de débuter la minimisation, la 
position initiale de la molécule par rapport à la surface. Le calcul étant statique, lorsque le 
système est engagé dans un puits d’énergie, il ne peut en sortir. De cette manière, la 
configuration de départ conditionne le résultat de l’interaction. Pratiquement, suivant la 
complexité des systèmes étudiés, on est amené à tester plusieurs chemins énergétiques à partir 
de plusieurs configurations de départ pour un système molécule/surface. Cette étape est 
illustrée par la Fig.4.3 où l’on observe une chimisorption d’une molécule de silylène sur un 
groupe fonctionnel OH de la surface du cluster. Ainsi, l’énergie de chimisorption sur la 
surface peut-être déterminée en considérant comme référence énergétique la somme des 
énergies minimisées de la molécule précurseur et du cluster représentant la surface, calculées 
séparément. Pour cet exemple, cette énergie est évaluée à 0,48 eV, Fig.4.3. 
 
 État de transition : évaluation de la barrière d’activation 
 
 La recherche de l’état de transition met en jeu la méthode de minimisation de l’énergie 
avec contrainte. Lorsqu’un point stationnaire est atteint, la méthode consiste alors à agir sur 
un degré de liberté du système, angle de liaison, torsion ou plus simplement longueur de 
liaison. Ce choix subjectif est guidé par le type de réaction que l’on désire provoquer, comme 
la rupture d’une liaison par exemple. Conceptuellement, cette procédure revient à exciter un 
mode vibrationnel, qui doit être judicieusement choisi. Si nous prenons l’exemple d’une 
contrainte sur une liaison, il s’agit d’allonger ou de contracter pas à pas cette longueur, 
suivant que l’on veut plutôt casser ou former une liaison au cours du processus réactionnel. A 
chaque pas, l’énergie du système est minimisée en relaxant tous les degrés de liberté du 
système excepté celui relatif à la longueur, qui elle, demeure contrainte. De cette manière, le 
col d’énergie est gravi progressivement jusqu’à obtention du point de transition. Le chemin
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ainsi parcouru est lié au choix de la coordonnée contrainte, elle est nommée communément 
« coordonnée de la réaction ».  
 
 
Figure 4.3 : Diagramme énergétique du chemin réactionnel du SiH2 sur un site de surface 
hydroxyle Si-OH du cluster SiO2/Si suivant la coordonnée de réaction, décrit dans le 
paragraphe ci-dessous. Les différents états et énergies obtenues sont également décrits dans le 
texte. 
 
 Pour savoir où l’on se situe sur un chemin de réaction de part et d’autre de l’état de 
transition, on analyse la dérivée première de l’énergie par rapport au degré de liberté selon 
l’axe de la contrainte de liaison qui correspond à la valeur de la force exercée sur les atomes. 
Dans le cas où l’on veut briser une liaison, si cette force est négative, attractive, cela indique 
que la liaison contrainte vise encore à se reformer et qu’un retour à l’équilibre correspondrait 
alors au retour à l’état initial. En revanche, si cette force est positive, répulsive, cela indique 
que la liaison contrainte vise alors à se casser et qu’un retour à l’équilibre correspond alors à 
un nouvel état du système, l’état final de la réaction. Dans ce dernier cas, il s’agit alors de 
laisser le système se minimiser en relâchant toute contrainte. 
 L’état de transition, lui, correspond au col obtenu sur cet espace en fonction de la 
coordonnée de réaction, Fig.4.3. L’obtention de cet état est cruciale dans la mesure où il 
fournit la barrière d’activation de la réaction, qui correspond à la différence d’énergie entre 
l’état de transition et l’état initial. Cette barrière d’activation gouverne la cinétique de 
réaction. Plus elle est faible et plus la réaction est rapide et inversement, mais ce point sera 
analysé plus en détail dans la prochaine partie de ce chapitre. Sur l’exemple de la réaction du 
silylène sur le cluster de SiO2, nous avons choisi de contraindre la liaison Si-H formée par 
l’atome Si du silylène et l’atome H du site de surface Si-OH. Nous avons donc pas à pas 
diminué cette longueur, nous avons déterminé une barrière d’énergie de 0,76 eV. De plus, afin 
















État final : produit de la réaction
État de référence : arrivée de la molécule 
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sont imposées sur les angles dièdres des atomes d’hydrogène servant à passiver les liaisons 
pendantes. Ces angles dièdres sont contraints de manière à ce que les liaisons Si-H présentes 
aux frontières du cluster miment les angles des liaisons Si-Si d’un substrat classique de 
silicium. Ceci garantit un comportement de type surface du cluster dont certains aspects 
moléculaires doivent être inhibés. 
  
 État final : évaluation de l’enthalpie de réaction 
 
 Lorsque l’état de transition est obtenu, c’est-à-dire que la liaison contrainte est sur le 
point de se rompre, la contrainte est alors levée, et l’énergie totale du système, globalement 
relaxée est de nouveau minimisée jusqu’à l’obtention d’un nouveau minimum local. Ce 
minimum local correspond alors à l’état final de la réaction explorée. L’atteinte de cet état 
fournit alors l’enthalpie de la réaction en calculant la différence d’énergie entre l’état final et 
l’état initial. Cette donnée renseigne sur la stabilité relative des différents états 
thermodynamiques du système à l’équilibre. Si l’enthalpie de la réaction est négative, la 
réaction est exothermique, indiquant la stabilité de la structure finale. Si l’enthalpie de la 
réaction est positive, la réaction est endothermique, elle peut être réversible si les produits de 
réaction demeurent présents. Dans l’exemple de la Fig.4.3, l’enthalpie de réaction est évaluée 
à -2,59 eV, la réaction est donc très exothermique, sa réversibilité est conditionnée par un 
procédé à haute température. 
 
 État de transition : Un col au milieu d’un paysage très vaste 
 
 En soit, la détermination d’un chemin réactionnel est tout à fait complexe. Souvent, les 
paysages énergétiques sont complexes et il existe plusieurs chemins réactionnels pour une 
réaction donnée. Le choix des minimisations avec contrainte est donc primordial bien que 
subjectif dans la mesure où il est illusoire de vouloir déterminer absolument la totalité de ce 
paysage énergétique. Ainsi, on est amené à déterminer plusieurs états de transition. L’objectif 
est alors de déterminer le col de plus basse énergie, ce col correspond au chemin réactionnel 
prépondérant. Cependant, il n’existe aucun moyen qui permette d’obtenir en premier lieu cet 
état de transition prépondérant ni d’être sûr de sa prépondérance. Le choix de la coordonnée 
de réaction apparait donc comme le point faible de cette méthode, il nécessite beaucoup 
d’intuition et souvent la nécessité d’explorer plusieurs chemins réactionnels avant de trouver 
le plus probable. Dans la partie résultats, nous indiquons la contrainte appliquée lorsque le 
choix de celle-ci s’est avéré non trivial. 
 
 Calcul des fréquences de vibration et corrections d’énergies 
 
 Le calcul des fréquences de vibration s’effectue sur des structures déjà minimisées. La 
conformation du système doit être soit dans un minimum local, état initial ou final, ou soit un 
col, c’est-à-dire un état de transition. Si les fréquences de vibration sont toutes positives, le 
système est alors dans un minimum local. Si une fréquence est négative, le système est dans 
un col, cette fréquence correspond au mode de vibration de la liaison contrainte. Notons que 
cette analyse vibrationnelle nous permet d’établir des corrections à l’énergie totale calculée 
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III   Incorporation d’une première molécule 
 
 Dans le premier chapitre, nous avons vu que la pyrolyse du silane dans la phase 
gazeuse du réacteur LPCVD conduit à la formation d’espèces insaturées extrêmement 
réactives sur les surfaces. Parmi toutes ces espèces insaturées, le silylène est la plus 
concentrée dans le réacteur [60,75]. Dans notre étude des interactions entre les précurseurs 
gazeux et la surface de dépôt, nous considérons alors le silylène, représentant les espèces 
insaturées, et le silane, l’espèce largement majoritaire dans le réacteur. De nombreuses études 
théoriques existent pour décrire la croissance du silicium sur silicium, les réactions du silane 
sur silicium et la déshydrogénation de la surface. L’étude qui suit a donc pour but de 
compléter ces données de la littérature par des calculs ayant pour objectif de comprendre les 
tous premiers stades de la croissance, le régime de nucléation. 
 
 Nous allons explorer maintenant la phase initiale du régime de nucléation des 
nanoplots de silicium sur SiO2 en étudiant l’incorporation d’une première molécule issue de la 
phase gazeuse sur le substrat. Nous allons ainsi analyser les chemins réactionnels possibles et 
les barrières d’activation associées aux réactions de dissociation des espèces SiH2 et SiH4 sur 
les deux principaux sites de surface du SiO2. 
 Sur l’ensemble des structures obtenues par les calculs DFT, nous avons procédé à 
l’analyse des fréquences de vibration afin d’établir la véracité des états de transition calculés 
et ajouter aux énergies associées les corrections d’énergies de point zéro (ZPE). 
 
 III.1- Première dissociation du SiH2 sur SiO2 
 
 En utilisant la méthode de minimisation de contrainte décrite dans la partie précédente, 
nous avons étudié les premières interactions du silylène sur les deux types de cluster SiO2/Si 
impliquant les deux principaux sites de surface ; le site hydroxyle, référé à la formule {SiO2}-
OH et le pont siloxane référé à la formule {SiO2}-Si(H)-O-Si(H). L’étude des chemins 
réactionnels sur les deux types de sites de surface a conduit aux deux réactions suivantes : 
 
{SiO2}-OH + SiH2 → {SiO2}-O-SiH3 (1) 
{SiO2}-Si(H)-O-Si(H) + SiH2 → {SiO2}-Si(H)-SiH2-O-Si(H) (2) 
 
 Les chemins réactionnels de ces deux réactions sont détaillés sur la Fig.5.1, de 
l’arrivée de la molécule sur la surface jusqu’à la structure finale de la réaction. Sur ces deux
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chemins, la direction d’incidence de la molécule sur la surface est symbolisée par I, 
l’adsorption de la molécule, correspondant à un état de chimisorption ou de physisorption, est 
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Figure 5.1 : Chemins réactionnels des réactions (1) et (2) ; SiH2 réagit sur un site hydroxyle, 
réaction (1) et SiH2 réagit sur un pont siloxane, réaction (2). Sur le chemin (2), si l’on 
remplace les liaisons terminales Si-H par des groupes hydroxyles Si-OH, nous obtenons le 
même résultat et les énergies associées sont équivalentes. 
 
 L’énergie d’adsorption, correspondant à la chimisorption du SiH2 sur la surface, état A 
sur la Fig.5.1, est évaluée à 0,48 eV sur le site de surface hydroxyle, pour la réaction (1) et à 
0,15 eV sur le pont siloxane pour la réaction (2). Ainsi, le silylène présente une meilleure 
affinité avec le site hydroxyle plutôt qu’avec le pont siloxane, ce qui est en accord avec les 
observations expérimentales exposées dans le premier chapitre. Cette différence s’observe 
également sur les longueurs des liaisons Si-O formées entre l’atome de silicium du silylène et 
les atomes d’oxygène de la surface : 2,11 Å dans le cas du site hydroxyle et 2,24 Å dans celui 
du pont siloxane, respectivement, Fig.5.2 et 5.3. Ces deux longueurs de liaisons correspondent 
à des liaisons faibles formées entre la molécule SiH2 et les deux type de surface. Rappelons 
que la liaison covalente d’équilibre Si-O est de l’ordre de 1,65 Å. Les énergies associées aux 
deux chemins réactionnels en fonction de la coordonnée de réaction sont données sur les 
Fig.5.2 et 5.3, ainsi que l’évolution des longueurs et des angles de liaison significatifs. La 
chimisorption des molécules SiH2 formant des liaisons faibles avec les sites de surface, il nous 
faut alors trouver les chemins réactionnels les plus favorables énergétiquement pour conduire 
à l’insertion de ce précurseur sur la surface du substrat. Ce travail nous conduit aux deux états 
de transition T de la Fig.5.1. Pour la réaction (1), la molécule SiH2 s’insère entre les atomes 
d’oxygène et d’hydrogène du groupe hydroxyle OH. Le chemin réactionnel est caractérisé par 
une barrière d’activation de 0,76 eV. Sur la Fig.5.2, on observe sur l’état de transition, la 
formation de deux liaisons faibles Si-H et Si-O entre SiH2 et le site de surface. De plus, la 
liaison O-H du groupe hydroxyle s’étire par rapport à son état d’équilibre, ce qui indique la 
future rupture de cette liaison. 




Figure 5.2 : Diagramme énergétique du chemin réactionnel du SiH2 sur un site de surface 
hydroxyle Si-OH en fonction de la coordonnée de réaction, réaction (1). 
 
 En effet, après relaxation globale du système dans son état de transition, la structure 
finale de la réaction conduit à la rupture de la liaison O-H du groupe hydroxyle, puis à la 
création d’une nouvelle liaison Si-H pour former un produit final {SiO2}-O-SiH3 sur la 
surface du cluster, structure F sur la Fig.5.1 de la réaction (1). On remarque également sur la 
Fig.5.2, que les longueurs et angles de liaisons impliqués dans la réaction sont modifiés entre 
l’état initial et l’état final afin d’optimiser la nouvelle configuration et retrouver un état 
d’équilibre. Néanmoins, à l’intérieur du cluster représentant le substrat, les modifications 
géométriques ne sont pas significatives, les interactions que nous considérons ont donc un 
caractère plutôt local. Après l’insertion de la molécule, l’énergie de formation est de -2,59 eV, 
ce qui signifie une forte stabilité de cette configuration finale. De plus, cette enthalpie de 
réaction, très exothermique, indique que la réaction peut-être considérée comme non 
réversible aux températures usuelles de dépôt. 
 Pour les interactions sur un site Si-O-Si, réaction (2), nous avons comparé l’influence 
des liaisons de saturation Si-H de surface sur le cluster employé, Fig.4.2, à un cluster saturé 
par des liaisons Si-OH de surface. Aucune modification significative n’a été observée, là 
encore la chimie de la réaction que nous calculons à un caractère très local. Comme on peut le 
voir sur la Fig.5.3, la barrière d’activation conduisant à l’état de transition est évaluée à 0,63 
eV, soit inférieure de 0,13 eV par rapport à celle obtenue sur un site hydroxyle. Cependant, il 
nous faut garder à l’esprit que l’énergie d’adsorption sur le site hydroxyle est plus de trois fois 
supérieure à celle du pont siloxane. Nous verrons dans le troisième chapitre comment ces 
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Figure 5.3 : Diagramme énergétique du chemin réactionnel du SiH2 sur un site de surface 
pont siloxane en fonction de la coordonnée de réaction, réaction (2). 
 
 Le chemin réactionnel de la réaction (2) conduit à l’ouverture du pont siloxane en 
cassant la liaison Si-O de ce site dont la longueur de liaison passe de 1,7 Å dans l’état initial à 
2 Å dans l’état de transition, Fig.5.3. La molécule de SiH2 s’insère ainsi entre une des liaisons 
Si-O formée par le pont siloxane en créant deux liaisons, Si-Si et Si-O. Le produit final de 
réaction est obtenu avec une énergie de formation de -1,5 eV. L’enthalpie de cette réaction est 
inférieure à celle de la réaction (1), ce qui implique que la structure finale de la Fig.5.3 est 
moins stable que celle obtenue sur la Fig.5.2. Nous pouvons alors avancer deux explications à 
cette différence de stabilité : la première est que l’incorporation du silylène au sein du pont 
siloxane, Si-O-Si, induit des contraintes sur la structure en créant un étirement de la surface 
du cluster et la deuxième est que pour la réaction (1), la création d’une nouvelle liaison Si-H 
augmente davantage la stabilité par rapport à la création d’une liaison Si-Si pour la réaction 
(2). 
 Récapitulons les principales énergies obtenues lors de l’exploration des deux chemins 












de formation (eV) 
SiH2 Si-OH 0,48 0,76 -2,59 (exothermique) 
SiH2 Si-O-Si 0,15 0,63 -1,5 (exothermique) 
 
Tableau 5.1 : Énergies des deux chemins réactionnels du SiH2 sur la surface du SiO2 
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 Les deux réactions présentées ici sont les chemins calculés les plus favorables 
énergétiquement, avec une affinité préférentielle pour le site de surface Si-OH. Cependant, on 
remarque que les ponts siloxane peuvent être considérés comme des sites de nucléation tout à 
fait accessibles compte tenu des énergies calculées sur ces sites. De cette manière, une surface 
exempte de sites OH reste une surface chimiquement valable pour déposer du silicium. Les 
atomes de silicium insérés à la surface dans les deux cas indiqués ici demeurent partiellement 
oxydés, ce qui indique que le processus de nucléation n’est pas rigoureusement achevé à ce 
stade. En effet, nous considérons la nucléation achevée lorsque l’influence de l’oxyde du 
substrat n’est plus sensible. Nous allons à présent réaliser la même étude avec le principal 
précurseur gazeux, le silane, SiH4. 
 
 III.2- Première dissociation du SiH4 sur SiO2 
 
 De la même manière que pour le silylène, nous avons étudié les premières interactions 
du silane sur les deux principaux sites de surface, le site hydroxyle, {SiO2}-OH et le pont 
siloxane, {SiO2}-Si(H)-O-Si(H). L’étude des chemins réactionnels sur les deux types de sites 
de surface a conduit aux deux réactions suivantes : 
 
{SiO2}-OH + SiH4 → {SiO2}-O-SiH3 + H2 (3) 
{SiO2}-Si(H)-O-Si(H) + SiH4 → {SiO2}-Si(H)-O-SiH2-Si(H) + H2 (4) 
 
 Les chemins réactionnels de ces deux réactions sont détaillés de l’arrivée de la 
molécule sur la surface jusqu’à la structure finale de la réaction sur la Fig.5.4 avec la même 
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Figure 5.4 : Chemins réactionnels des réactions (3) et (4) ; SiH4 réagit sur un site hydroxyle 
avec la désorption d’une molécule H2 dans la phase gazeuse, réaction (3) et SiH4 réagit sur un 
pont siloxane avec ici également la désorption de H2, réaction (4). 
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 En opposition aux réactions de chimisorption observées entre le silylène et la surface 
de SiO2 lors de la première étape d’adsorption, pour le silane, cette étape conduit seulement à 
des processus de physisorption. Cela revient à dire qu’aucune liaison ne se crée entre la 
surface et le silane. En effet, aucun gain d’énergie n’est observé lors de l’arrivée de la 
molécule ; les énergies d’adsorption sont évaluées nulles pour les deux réactions du silane sur 
les deux sites de surface. 
 Pour la réaction sur un site hydroxyle, l’état de transition conduit à une barrière 
d’activation de 3,03 eV. Cette grande hauteur de barrière implique que la réaction est très 
lente, elle doit être comparée à l’énergie d’adsorption nulle, ce qui va entrainer un coefficient 
de collage quasi nul. Si l’on dissocie malgré tout la molécule, on doit alors désorber une 
molécule de dihydrogène, H2. Ainsi la proximité des atomes d’oxygène du substrat avec la 
zone de désorption entraîne une forte attraction sur la molécule H2 ce qui rend la désorption 
plus difficile et contribue à augmenter l’énergie nécessaire pour l’incorporation du silane sur 
la surface du SiO2. De plus, l’énergie de formation de cette réaction est évaluée à -0,74 eV, ce 
qui signifie qu’elle n’est que très légèrement exothermique. Sur la Fig.5.4, on observe que la 
structure du produit final de la réaction (3) est la même que celle de l’incorporation du 
silylène, Fig.5.1. 
 Dans le cas de la réaction du silane avec un pont siloxane, le chemin réactionnel 
exploré est l’incorporation du précurseur entre une liaison Si-O du pont, Fig.5.4. Ce chemin 
est le même que celui du silylène, avec la production d’une molécule de H2 en plus 
nécessitant ainsi un mécanisme de désorption. Ici encore, l’état de transition de 
l’incorporation du silane conduit à une grande barrière d’activation, évaluée à 3 eV. De la 
même manière, cela implique que la réaction est très lente et que la probabilité de réaction est 
très faible. L’explication est ici encore la forte attraction des atomes d’oxygène du substrat sur 
les atomes d’hydrogène impliqués dans le processus de désorption de H2. Cependant, 
l’énergie de formation de cette réaction (4) est évaluée à +0,75 eV, soit une réaction 
endothermique. Ainsi, la structure finale de la réaction est moins stable que celle de l’état 
initial. Ici nous retrouvons les mêmes explications données pour le cas des réactions (1) et (2), 
d’une part la contrainte engendrée par l’ouverture du pont siloxane et d’autre part la formation 
d’une nouvelle liaison Si-Si dans le cas des réactions (4) et (2) plutôt que la formation d’une 
liaison Si-H  pour les réactions (3) et (1). 
 Les deux états de transition T de la Fig.5.4 correspondent aux chemins réactionnels les 
plus favorables énergétiquement que nous ayons trouvés. Récapitulons les principales 
énergies obtenues lors de l’exploration des chemins réactionnels du silane et du silylène dans 












de formation (eV) 
SiH2 Si-OH 0,48 0,76 -2,59 (exothermique) 
SiH2 Si-O-Si 0,15 0,63 -1,5 (exothermique) 
SiH4 Si-OH 0 3,03 -0,74 (exothermique) 
SiH4 Si-O-Si 0 3 +0,75 
(endothermique) 
 
Tableau 5.2 : Énergies des chemins réactionnels du SiH2 et du SiH4 sur la surface du SiO2 
obtenues par les calculs DFT avec corrections d’énergies. 
 
 Les deux réactions d’incorporation du silane sont énergétiquement très défavorables, 
ce qui signifie que le processus de nucléation n’est pas amorcé lors de l’étape de première 
incorporation pour le silane, à l’inverse du silylène. Nous venons de voir que l’influence du
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substrat, et, particulièrement la présence des atomes d’oxygène ont un rôle très important lors 
des premiers instants de la nucléation. En effet, dans le premier chapitre, nous avons vu que 
les énergies d’activation du silane sur silicium ont été évaluées entre l’intervalle 0,2 et 0,7 eV 
[85-89,91], valeurs très inférieures à celles que nous avons obtenues, voisines de 3 eV. De 
même, le silylène, connu pour être très réactif sur une surface, est donné dans la littérature 
avec une énergie d’activation nulle sur silicium [84,85,87], valeur encore une fois inférieure à 
celles que nous avons obtenues, soient 0,76 et 0,63 eV sur les deux sites de surface du SiO2.  
 De plus, nous avons effectué des calculs qui ont montré que les structures formées lors 
de la première incorporation du silylène ne permettent pas de nouvelles incorporations, même 
pour le silylène. Donc le silylène ne peut pas se chimisorber sur des sites de silicium 
hydrogénés. Cela vient du fait qu’à ce niveau de la nucléation, les sites de surface sont saturés 
en électrons. En effet, l’énergie d’adsorption du silylène sur les structures finales formées 
après réactions du silylène est quasiment nulle et l’incorporation du silylène nécessite alors 
une forte énergie d’activation, soit supérieure à 3 eV. Ainsi, l’incorporation des précurseurs 
gazeux sur des sites de surface saturés en électrons, tels que ceux issus des premières 
incorporations, est très peu probable. Pour permettre à ces sites de surfaces de nouvelles 
incorporations, des atomes d’hydrogène doivent être désorbés de la surface vers la phase 
gazeuse. Dès lors, l’un des mécanismes jouant un rôle de premier ordre lors du dépôt de 
silicium est la désorption de dihydrogène. Pour poursuivre l’étude des mécanismes impliqués 
dans la nucléation, nous allons dans le prochain paragraphe analyser ce processus de 
désorption de H2 à partir des structures finales trouvées après l’incorporation du silylène à la 
surface, Fig.5.2, qui sont les deux configurations d’incorporation de silicium les plus 
probables à l’issue de notre étude. 
 
 III.3- Première désorption de H2 
 
 La bibliographie sur la désorption de H2 à partir d’une surface silicium indique qu’il 
s’agit d’une étape « limitante ». Dans notre cas, le substrat sur lequel est réalisé le dépôt est 
un oxyde de silicium et contient donc des atomes d’oxygène à sa surface. Or, aucune étude 
théorique de la littérature ne répertorie de résultats sur ce type de substrat. 
 La forte électronégativité des atomes d’oxygène constitue une force d’attraction sur les 
atomes d’hydrogène de la surface. On peut donc supposer que l’énergie nécessaire pour la 
désorption de H2 à partir de surface SiO2 sera supérieure à celle existant sur surface de 
silicium. 
 Rappelons que les chemins cinétiques explorés pour la première étape d’incorporation 
nous ont conduits à l’obtention de deux sites de surface issus seulement de la décomposition 
du silylène : le dihydride (SiH2), formé lors de la décomposition sur un pont siloxane et le 
trihydride (SiH3), formé lors de la décomposition sur un site hydroxyle. Les mécanismes de 
désorption sur ces deux sites sont les suivants : 
 
{SiO2}-O-SiH3 → {SiO2}-O-SiH + H2 (5) 
{SiO2}-Si(H)-O- SiH2-Si(H) → {SiO2}-Si(H)-O-Si-Si(H) + H2 (6) 
 
 Désorption à partir du site trihydride SiH3 issu d’une incorporation sur Si-OH 
 
 Pour le mécanisme de désorption de la réaction (5), nous avons agi sur le mode de 
vibration de manière asymétrique en privilégiant la contrainte sur un des deux atomes 
d’hydrogène de la molécule de H2 à désorber, plutôt que sur les deux atomes d’hydrogène. 
Comme nous pouvons l’observer sur l’état de transition asymétrique de la Fig.5.5, la molécule
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de H2 désorbe avec une barrière d’activation de 2,96 eV. Ainsi l’atome d’hydrogène sur 
lequel l’élongation est réalisée passe d’une distance de 1,48 Å de l’atome de silicium auquel il 
est lié dans son état initial à l’équilibre, à une distance de 1,76 Å dans l’état de transition. De 
manière opposée, l’autre atome d’hydrogène qui désorbe avec lui passe d’une distance de 1,48 
Å de l’atome de silicium auquel il est lié dans son état initial à une distance de 1,39 Å dans 
l’état de transition. La désorption des deux atomes d’hydrogène se fait donc de manière 
asymétrique. L’énergie de désorption à partir de ce site, évaluée à 2,96 eV, est supérieure d’au 
moins 0,5 eV par rapport aux énergies de désorption obtenues expérimentalement sur une 
surface de silicium. On peut donc supposer que l’effet du substrat joue un rôle important lors 
de la première désorption d’hydrogène et que les atomes d’oxygène rendent cette étape 
beaucoup plus difficile en nécessitant une énergie de désorption plus haute en comparaison de 
celles obtenues sur un substrat de silicium. L’enthalpie de réaction, évaluée à +1,82 eV est 
très endothermique ; en effet la désorption laisse deux liaisons pendantes sur la structure 
finale, ce qui ne constitue pas un état stable. Il est alors évident que la structure finale n’existe 
que sur une très courte durée et va être très rapidement liée à un précurseur gazeux afin de 




Figure 5.5 : Diagramme énergétique du chemin réactionnel de la désorption de H2 sur un site 
de surface trihydride en fonction de la coordonnée de réaction, réaction (5). Les points sur le 
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État de référence : surface + H2
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 Désorption à partir du site dihydride SiH2 issu d’une incorporation sur Si-O-Si 
 
 De la même manière que la réaction (5), pour le mécanisme de désorption de la 
réaction (6), nous avons agi sur le mode de vibration de manière asymétrique en privilégiant 
la contrainte sur un des deux atomes d’hydrogène de la molécule de H2, Fig.5.6. Ainsi l’atome 
d’hydrogène sur lequel l’élongation est réalisée passe d’une distance de 1,49 Å de l’atome de 
silicium auquel il est lié dans son état initial à une distance de 1,74 Å dans l’état de transition. 
De manière opposée, l’autre atome d’hydrogène qui désorbe avec lui passe d’une distance de 
1,49 Å de l’atome de silicium auquel il est lié dans son état initial à une distance de 1,53 Å 
dans l’état de transition. La désorption des deux atomes d’hydrogène se fait donc bien à 
nouveau de manière asymétrique. Ce mécanisme de désorption est en accord avec les chemins 
de désorption observés sur une surface de silicium de la littérature [100,103-105,117]. 
L’énergie de désorption, évaluée à 2,55 eV à partir de ce site est la même que celle obtenue 
sur silicium à partir de dihydride, évaluée dans la littérature autour de 2,5 eV. On peut donc 
supposer que l’effet du substrat est plus faible lors de la première désorption d’hydrogène 
pour ce site de surface et que les forces d’attraction des atomes d’oxygène sont moins fortes 
pour ce mécanisme par rapport à celui présenté précédemment. De plus, ici aussi, l’enthalpie 
de réaction est très endothermique, évaluée à +1,97 eV. Cela signifie également que la 
structure finale n’existe que sur une très courte durée et va être très rapidement liée à un 
précurseur gazeux dans la suite de la nucléation. 
 
Figure 5.6 : Diagramme énergétique du chemin réactionnel de la désorption de H2 sur un site 
de surface dihydride en fonction de la coordonnée de réaction, réaction (6). Les points sur le 
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 Le mécanisme de désorption d’hydrogène est l’étape limitante du dépôt de silicium 
dès les premières chimisorption. Ainsi, à l’issue de la première désorption, il nous faut 
discuter de l’influence du substrat afin de savoir quand le régime de croissance peut-être 
initié, c’est-à-dire lorsque l’oxyde du substrat n’influe plus sur les énergies d’interaction. De 
plus, il nous faut confronter avec la littérature, le type de mécanisme de désorption de H2 que 
nous avons déterminé afin de valider ce processus réactionnel. Pour cela, dans le prochain 
paragraphe, nous allons analyser ce processus de désorption de H2 à partir des mécanismes 
étudiés dans la littérature. 
 
 III.4- Étape de désorption de H2 sur silicium dans la littérature 
 
 Comme nous l’avons évoqué dans le premier chapitre, ce mécanisme de désorption de 
H2 lors des premiers instants du dépôt de silicium sur une surface de SiO2 n’est pas décrit 
dans la littérature. Mais de nombreuses études de ce mécanisme sur des surfaces de silicium 
existent dans la littérature, aussi bien théoriques qu’expérimentales [92-117], dont les 
configurations sont très similaires à celles de notre étude. Rappelons que dans l’ensemble des 
études de la littérature de la désorption de H2 à partir d’une surface de silicium, les chercheurs 
ne sont parvenus à aucun consensus sur les mécanismes en jeu lors de la désorption 
d’hydrogène. Les études expérimentales se sont tout de même accordées sur une gamme de 
barrières d’activation pour la désorption de dihydrogène comprise entre 1,9 et 2,86 eV [92-
99]. Dans ce paragraphe, nous allons confronter ces études théoriques et expérimentales, en 
déduire quel mécanisme nous semble le plus adapté à l’étude des premiers instants du dépôt 
de silicium sur SiO2 et analyser les énergies qui correspondent au régime de croissance.  
 
   Désorption directe de H2 à partir de surface de silicium 
 
La plupart des études expérimentales [92-99] se sont d’abord concentrées sur un 
chemin de désorption directe, pour lequel deux atomes d’hydrogène désorbent directement 
d’atomes de silicium adjacents composant un dimère d’une surface Si(100), Fig.5.7. Les 
études expérimentales de ce mécanisme ont usé un large spectre de techniques telles que la 
désorption à température programmée, TPD (de l’anglais Temperature Programmed 
Desorption) [98] ou par des mesures in situ de la résonance de molécules ionisées par de 
multiples photons, REMPI, combinées à de la TPD [94] ou encore par combinaison de 
spectroscopie tunnel à balayage, STS (de l’anglais Scanning Tunneling Spectroscopy) et 
microscopie tunnel à balayage STM (de l’anglais Scanning Tunneling Microscopy) [95]. Ces 
études ont conclu que les valeurs des barrières d’activation du mécanisme de désorption 




Figure 5.7 : Schéma de la désorption directe d’une molécule de H2 d’un dimère de silicium, 
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 De nombreuses recherches se sont focalisées sur l’étude théorique de ce chemin de 
désorption dont les barrières d’énergie sont données dans les tableaux 5.3 et 5.4 pour les 
différentes méthodes de calcul employées par ces auteurs. Certaines ont été réalisées à partir 
de surfaces de silicium modélisées sous forme de clusters [100-107]. Et d’autres ont 
également étudié ce chemin de désorption à partir de grandes cellules périodiques simulant la 
surface de silicium [108-112]. Ces modèles impliquent la prise en compte d’un plus grand 
nombre d’atomes, donc de plus de sites de surface et surtout des conditions aux limites plus 
proches de la réalité que celles imposées par les modèles représentant la surface par des 
clusters de silicium.  
 Les études théoriques menées sur ce chemin de désorption à partir d’un modèle de 
cluster ont abouti à des valeurs d’énergies d’activation de l’ordre de 3 à 3,9 eV, soit beaucoup 
plus fortes que celles obtenues expérimentalement, qui sont de l’ordre de 1,9 à 2,5 eV. Wu et 
al., Jing et Whitten, Nachtigall et al., et Radeke et Carter ont interprété leurs résultats comme 
une évidence que le mécanisme de désorption directe ne correspond pas aux mesures 
expérimentales qui ont été faites [100-105]. Ce mécanisme est par conséquence inadapté pour 
traduire la désorption de H2. Cette conclusion les a alors mené à proposer un mécanisme 
différent pour la désorption, un mécanisme à partir de défauts de surface, et ainsi à la critique 
du modèle cinétique de désorption directe proposé par les équipes expérimentales [96-99]. 
 Cependant, d’autres études théoriques [106,108-112] ont trouvé des valeurs d’énergies 
d’activation en accord avec les valeurs expérimentales pour le mécanisme de désorption 
directe. Kratzer et al. [108,109], Vittadini et al. [111] et Li et al. [112], ont réalisé des calculs 
utilisant des grandes cellules de six couches de silicium. Pehlke et al. [110] ont utilisé un 
modèle impliquant cinq couches de silicium et Pai et Doren [106] ont quant à eux étudié ce 
mécanisme à partir d’un cluster. [108-112] ont utilisé des calculs DFT avec l’approximation 
locale de densité (LDA) et [108-111] l’ont combiné à une approximation généralisée de 
gradient (GGA). Ce choix de fonctionnelles différentes pourrait-il alors expliquer le meilleur 
accord obtenu avec les valeurs expérimentales ? Ou est-ce le choix de grandes cellules plutôt 
que celui de cluster qui expliquerait la différence de valeurs obtenues ? 
Tableau 5.3 : Comparaison des barrières d’énergie pour la désorption de H2 à partir de cluster 
de silicium pour différentes méthodes de calcul ab initio ou DFT [100-107]. CI (de l’anglais 
Configuration Interaction) indique des méthodes ab initio basées sur la configuration 
d’interaction décrite dans le paragraphe I de ce chapitre. * indique des énergies non calculées 
par les auteurs, également pour les autres tableaux de cette partie. 
Références Méthode de calcul Eactivation (eV) Eactivation (eV) avec ZPE 
Wu et al. [100] ab initio : CI * 4,07 
Jing et Whitten [101] ab initio : CI 3,73 * 
Jing et Whitten [102] ab initio : CI 3,73 * 
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Tableau 5.4 : Comparaison des barrières d’énergie pour la désorption directe de H2 à partir 
de grandes cellules de silicium avec des conditions périodiques [108-112]. 
 
 Nachtigall et al. [113,114] ont conclu que cet accord avec les données expérimentales 
[108-112] était fortuit et que le mécanisme de désorption directe ne convient pas comme 
chemin de désorption pour H2. Ils ont ainsi démontré que l’usage de meilleures fonctionnelles 
d’échange-corrélation en calcul DFT, comme la fonctionnelle BLYP et préférentiellement la 
fonctionnelle B3LYP, changeait de manière quantitative les énergies calculées, de l’ordre de 
plusieurs dixièmes d’eV, par rapport aux simples fonctionnelles LDA et GGA des auteurs 
[108-112]. En effet, leurs calculs DFT ont montré que ces fonctionnelles inférieures sous-
estimaient largement les barrières d’énergie pour la désorption de H2 à partir de SiH4 et Si2H6. 
Pour le cas de Pai et Doren [106], qui ont trouvé des valeurs proches des valeurs 
expérimentales à partir d’un cluster de silicium, Hay et al. [107] ont effectué les mêmes 
calculs DFT avec les mêmes fonctionnelles mais avec une base de gaussiennes plus grande. 
Ainsi, dans leurs calculs, Hay et al. trouvent des valeurs plus élevées et expliquent la 
différence obtenue avec Pai et Doren par l’utilisation de bases de gaussiennes trop faibles. 
 Finalement, pour mettre fin à la controverse sur ce chemin de désorption, Radeke et al. 
[104,105] ont employé une méthode de calcul plus sophistiquée et plus précise impliquant la 
méthode DFT et des prédictions ab initio de configuration d’interaction qui réclament en 
contrepartie beaucoup plus de ressources informatiques que la méthode DFT. Ils ont alors 
obtenu des résultats très similaires à ceux obtenus par les auteurs réfutant ce mécanisme [100-
103,107]. 
 Ce chemin de désorption n’est donc pas à retenir. Analysons alors les autres 
mécanismes proposés. 
 
 Désorption par un mécanisme 1,2 d’isomérisation de H2 à partir de silicium 
 
 Ce mécanisme de désorption se décompose en deux étapes et comporte ainsi deux 
états de transition, structures du milieu sur la Fig.5.8. Ce mécanisme comprend une étape de 
transfert d’hydrogène, première étape, qui permet la création d’une espèce intermédiaire, 
nommée dihydride qui correspond à un site de silicium lié à deux atomes d’hydrogène. 
Ensuite, ce processus procède à une étape d’isomérisation avec la désorption d’une molécule 
H2 du complexe, ce qui constitue la seconde étape. 
Références Méthode de calcul Eact (eV) Eact (eV) avec ZPE 
Kratzer et al. [108,109] DFT (LDA, GGA) * 2,5 
Pehlke et Scheffler [110] DFT (LDA, GGA) 2,38 * 
Vittadini et Selloni [111] DFT (LDA, GGA) 2,4 / 2,7 * 
Li et al. [112] DFT (LDA) 2,6 * 





Figure 5.8 : Schéma de la désorption d’une molécule de H2 par le mécanisme d’isomérisation 
en deux étapes, les points sur les produits de réaction représentent des liaisons pendantes. 
 
 Radeke et Carter [104,105] et Wu et al. [100] ont trouvé des valeurs de barrières 
d’activation encore beaucoup trop élevées par rapport aux données expérimentales, tableau 
5.5. Cependant, si l’on considère seulement la seconde étape de ce mécanisme, soit la 
désorption de H2 à partir d’une espèce dihydride, ils ont déterminé des barrières d’activation, 
E2, égales à 2,2 eV [100] et 2,5 eV [104,105]. Notons alors que cette dernière barrière 
d’activation est en accord avec l’énergie de 2,4 eV, déterminée expérimentalement, nécessaire 
à la désorption de H2 à partir de disilane [115,116] ou encore de silane [115]. Les énergies de 
désorption calculées théoriquement à partir de ces études sont données dans le tableau 5.5. 
 Radeke et Carter [104] ont évalué de manière théorique la cinétique de désorption de 
ce mécanisme d’isomérisation et l’ont comparé aux valeurs expérimentales de désorption de 
H2. Leur conclusion a alors été que le mécanisme d’isomérisation en deux étapes était 
beaucoup trop lent par rapport aux données cinétiques expérimentales ; 1.10-8 s-1 pour la 
cinétique d’isomérisation déterminée par DFT et ab initio à 1.10-1 s-1 pour la cinétique 




Tableau 5.5 : Comparaison des barrières d’énergie pour la désorption de H2 avec le 
mécanisme en deux étapes d’isomérisation [100,104,105,107]. 
 
 Grâce à l’analyse de la seconde étape de ce mécanisme, nous venons de voir que 
l’énergie nécessaire pour la désorption de H2 à partir d’une espèce dihydride est en accord 
avec celle obtenue expérimentalement. Analysons alors la désorption à partir d’une espèce 
dihydride isolée, ou correspondant parfois dans la littérature à un défaut de surface. 
Références Méthode de calcul 
Eact = E1 + E2 
(eV) 
Eact (eV) avec ZPE 
Wu et al. [100] ab initio : CI * 3,34 
Radeke et Carter 
[104,105] 
DFT + ab initio : CI 3,81 3,68 
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 Désorption de H2 à partir d’une espèce dihydride 
 
 Ce mécanisme de désorption se fait à travers une espèce isolée dihydride, Fig.5.9. Sur 
une surface de silicium, cette espèce peut-être considérée comme venant de l’insertion d’un 
précurseur gazeux tel que le silylène ou le silane ou pour d’autres études comme provenant 
d’un défaut de surface. Dans notre étude des premiers instants de dépôt, nous remarquons que 
cette configuration est similaire à celle que nous avons obtenue pour les deux premières 
insertions de silicium sur une surface de SiO2 à partir du silylène. 
 
 
Figure 5.9 : Schéma de la désorption d’une molécule de H2 à partir d’une espèce dihydride. 
 
 Wu et al. [100], Nachtigall et al. [103], Jing et Whitten [117] et Radeke et Carter 
[104,105] ont calculé des barrières d’activation très proches des valeurs expérimentales, 2,51 
eV [92], 2,48 ± 0,1 eV [97] et 2,47 eV [98], pour ce chemin de désorption. 
 Radeke et Carter [104,105] ont également montré que ce mécanisme de désorption 
nécessite un état de transition asymétrique, car l’état de transition symétrique donne une 
barrière d’énergie beaucoup trop élevée, Fig.5.10. On peut confirmer cette conclusion avec les 
lois de Woodward-Hoffman [139] qui indiquent que pour les mécanismes impliquant quatre 
électrons l’état de transition symétrique est interdit. Les énergies de désorption, en 
différenciant les états de transitions symétriques des états asymétriques, à partir de ces études 
sont données dans le tableau 5.6. 
 
 
Tableau 5.6 : Comparaison des barrières d’énergie pour la désorption de H2 à partir d’un site 
dihydride isolé, en précisant si la structure de l’état de transition est symétrique ou 
asymétrique [100,103,104,105,117]. 
Références Méthode de calcul 





Wu et al. [100] ab initio : CI asymétrique 2,38 * 
Nachtigall et al. 
[103] 
DFT (B3LYP) asymétrique 2,56 2,47 
Jing et Whitten 
[117] 
ab initio : CI asymétrique * 2,3 
Radeke et Carter 
[104,105] 













Figure 5.10 : Schéma des mécanismes de désorption de H2 à partir d’une espèce dihydride, 
TS de l’anglais Transition State pour préciser si l’état de transition est symétrique ou 
asymétrique [104]. 
 
 Conclusion sur le choix du mécanisme de désorption et du seuil de croissance 
pour la désorption  
  
 La désorption de H2 à partir de surface de silicium a longtemps été un sujet de 
controverse. Cependant les dernières publications s’accordent sur le fait que parmi les trois 
mécanismes reconnus comme pouvant exister, les deux premiers présentés prévoient des 
valeurs théoriques aux moins supérieures de 0,8 eV en comparaison avec les valeurs 
déterminées expérimentalement. De manière opposée, l’énergie d’activation pour le 
mécanisme de désorption à partir d’une espèce dihydride isolée prévoit une valeur autour de 
2,5 eV, en excellent accord avec les valeurs mesurées expérimentalement [92,97,98]. De plus, 
les calculs ont montré que ce mécanisme devait se produire via un état de transition 
asymétrique [104,105]. Radeke et Carter [104,105] ont également conclu qu’un modèle de 
cluster composé de 9 à 10 atomes de silicium peut se substituer aux modèles de grande cellule 
car ils prédisent les mêmes résultats. En effet, les différences observées sont dues 
principalement aux approximations comprises dans les modèles ab initio et DFT plutôt qu’au 
choix du modèle de cluster. 
 Le mécanisme de désorption à privilégier est donc celui à partir d’une structure proche 
d’un site dihydride isolé. Le seuil énergétique de croissance pour la désorption de H2 à travers 
les études que nous venons de recenser est situé entre 1,95 et 2,5 eV. Etant donnée la forte 
influence cinétique de la désorption de H2, ce paramètre constitue un indicateur primordial 
dans notre étude. 
 Ainsi, à partir des deux structures finales obtenues après désorption de H2 dans le 
paragraphe §.III.3, nous allons à présent poursuivre l’étude des premiers instants du dépôt 
puisque l’influence du substrat ne permet pas encore de considérer le régime de croissance. 
Pour cela, nous allons analyser à nouveau les interactions entre les deux principaux 
précurseurs gazeux, le silane et le silylène avec les sites de surface que nous avons obtenus 
dans la recherche des chemins réactionnels les plus probables. 
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IV   Incorporation d’une seconde molécule 
 
 Dans le paragraphe précédent, nous avons vu que le substrat a une forte influence, 
aussi bien sur les premières réactions d’incorporation que sur les réactions de désorption de 
H2. Les résultats expérimentaux prévoient des énergies de désorption comprises entre 1,95 et 
2,5 eV alors que nous avons obtenu deux énergies évaluées à 2,55 et 2,96 eV sur les sites 
formés à la suite d’incorporations respectives sur un site siloxane et sur un site hydroxyle. 
Qu’en est-il alors lors de l’étape de deuxième incorporation ? 
 
 Nous allons ainsi analyser les chemins réactionnels possibles et les barrières 
d’activation des réactions de dissociation des espèces SiH2 et SiH4 sur les deux principaux 
sites de surface obtenus après la première désorption de H2. Nous étudierons en suivant la 
désorption des atomes d’hydrogène ainsi que leur migrations potentielles à la surface de notre 
substrat. 
 
 IV.1- Seconde dissociation du SiH2 sur SiO2 
  
 Rappelons tout d’abord que des calculs ont été réalisés sur silicium hydrogénés. Il est 
apparu que le silylène ne se chimisorbe pas sur ces sites. L’étude des chemins réactionnels du 




*-H + SiH2 → {SiO2}-O-Si(H)-SiH2 (7) 
{SiO2}-Si(H)-Si 
**-O-Si(H) + SiH2 → {SiO2}-Si(H)-Si-SiH2-O-Si(H) (8) 
 
 Les termes Si* et Si** indiquent que ces atomes de silicium présentant deux liaisons 
pendantes sont issus respectivement des premières incorporations sur Si-OH et sur Si-O-Si. 
Les chemins réactionnels de ces deux réactions se font simplement en deux étapes, Fig.5.11.



















                       A ⇔ F 
 
Figure 5.11 : Chemins réactionnels des réactions (7) et (8) : seconde incorporation du 
silylène. 
 
 Dans les deux cas, après l’incidence de la molécule sur la surface, symbolisée par I, 
l’adsorption de la molécule, conduit instantanément à un état de chimisorption final du 
silylène sur les deux sites de surface, états A à états F. En effet, les énergies d’adsorption sont 
évaluées à 1,91 eV et 2,1 eV et les liaisons Si-Si formées ont des longueurs de 2,22 et 2,21 Å 
respectivement pour les réactions (7) et (8). Ces longueurs de liaisons Si-Si correspondent à 
des liaisons covalentes. Ainsi, dans les deux cas, il n’y a pas de barrière d’activation à franchir 
pour réaliser les réactions d’incorporation du silylène. De plus, l’enthalpie de réaction est très 
exothermique avec respectivement -1,91 et -2,1 eV pour les réactions (7) et (8). Les structures 
finales ainsi formées sont très stables. Enfin, l’absence de barrière d’énergie indique une 
probabilité maximale de réaction du silylène sur les deux sites de surface, soit un coefficient 
de collage unitaire, dont le calcul sera présenté dans le prochain chapitre. 
 
 Un résultat important est que l’influence de l’oxyde du substrat disparaît dès cette 
étape dans la mesure où l’on retrouve un coefficient de collage égal à un, c'est-à-dire égal au 
coefficient de collage du silylène sur silicium d’après la littérature. L’influence du substrat est 
alors la même que celle d’un substrat de silicium. 
{SiO2}-O-Si*-H + SiH2 {SiO2}-O-Si(H)-SiH2
{SiO2}-Si(H)-Si**-O-Si(H) + SiH2 {SiO2}-Si(H)-Si-SiH2-O-Si(H)
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 IV.2- Seconde dissociation du SiH4 sur SiO2 
 
 A l’opposé du silylène, l’étude de la seconde dissociation du silane vise à analyser sa 
première incorporation sur la surface du SiO2 puisque, sur le plan énergétique, la première 
dissociation de SiH4 n’est pas favorable. Ici, l’étude des chemins réactionnels sur les deux 
types de sites de surface a conduit aux deux réactions suivantes : 
 
{SiO2}-O-Si
*-H + SiH4 → {SiO2}-O-(SiH2)-SiH3 (9) 
{SiO2}-Si(H)-Si
**-O-Si(H) + SiH4 → {SiO2}-Si(H)-Si(H)-SiH3-O-Si(H) (10) 
 
 Les termes Si* et Si** indiquent, ici encore, que ces atomes de silicium présentant deux 
liaisons pendantes sont issus respectivement des premières incorporations sur Si-OH et sur Si-
O-Si. Les chemins réactionnels de ces deux réactions sont détaillés de l’arrivée de la molécule 
sur la surface jusqu’à la structure finale de la réaction sur la Fig.5.12.  
 
 De la même façon que pour la première dissociation du silane, lors de la deuxième, 
l’étape d’adsorption de la molécule conduit seulement à des processus de physisorption avec 
la surface : l’énergie d’interaction calculée est quasi nulle. 
 Pour la réaction sur le site Si*, réaction (9), l’état de transition conduit à une barrière 
d’activation de 0,52 eV. Ce chemin réactionnel a été déterminé en agissant sur la contrainte 
entre l’atome de silicium de surface Si* et un des quatre atomes d’hydrogène du silane afin de 
créer une liaison Si*-H avec la surface et ainsi libérer une liaison sur la molécule du silane 
pour qu’elle se lie au substrat plus facilement. La réaction conduit alors à la création de deux 
liaisons covalentes : Si*-H de longueur 1,49 Å et Si*-Si de longueur 2,35 Å. Nous pouvons 
remarquer que ce chemin réactionnel nécessite une barrière d’énergie très inférieure à celle 
obtenue pour la première dissociation du silane. Ici enfin, cette molécule peut s’incorporer à 
la surface. De plus, l’énergie de formation de cette réaction est évaluée à -1,72 eV, soit une 
réaction assez exothermique. 
 De la même manière sur le site Si**, l’état de transition conduit à une barrière 
d’activation de 0,35 eV. Pour obtenir ce chemin, nous avons agi sur le même mode 
vibrationnel que celui de la réaction (9). La réaction (10) conduit également à la formation de 
deux liaisons covalentes : Si**-H de longueur 1,49 Å et Si**-Si de longueur 2,36 Å. La barrière 
d’énergie est aussi très inférieure à celle obtenue pour la première dissociation du silane. 












I       A             T       F 
Figure 5.12 : Chemins réactionnels des réactions (9) et (10). SiH4 réagit sur un site Si*, 
réaction (9) et SiH4 réagit sur un site Si
**, équation (10). 
 
 Bien que la barrière d’énergie soit ici inférieure de 0,17 eV par rapport à celle obtenue 
sur Si*, la réaction est globalement très similaire à la réaction précédente. En effet, l’énergie 
de formation pour la réaction (10) est la même que celle obtenue pour la réaction (9), soit -
1,72 eV. La réaction (10), exothermique, conduit donc également à une structure finale stable.  
 Récapitulons les principales énergies obtenues lors de l’exploration des chemins 
réactionnels du silane et du silylène dans le tableau 5.7 : 
 








de formation (eV) 
SiH2 Si
* 1,91 0 -1,91 (exothermique) 
SiH2 Si
** 2,1 0 -2,1 (exothermique) 
SiH4 Si
* 0 0,52 -1,72 (exothermique) 
SiH4 Si
** 0 0,35 -1,72 (exothermique) 
 
Tableau 5.7 : Énergies des chemins réactionnels du SiH2 et du SiH4 sur la surface du SiO2 
lors de la seconde incorporation obtenues par les calculs DFT avec corrections d’énergies.
{SiO2}-O-Si*-H + SiH4 {SiO2}-O-(SiH2)-SiH3
{SiO2}-Si(H)-Si**-O-Si(H) + SiH4 {SiO2}-Si(H)-Si(H)-SiH3-O-Si(H)
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 Les deux réactions du silane sur les sites de surface issus de la première incorporation 
du silylène permettent à ce précurseur de s’incorporer à la surface. Notons que les deux 
barrières d’activation que nous avons évaluées sont comprises dans la gamme des valeurs 
fournies dans la littérature pour l’incorporation du silane sur une surface de silicium, évaluée 
entre 0,2 et 0,7 eV [84,85,87,88,90]. De même que pour le silylène, il semble ici que 
l’influence du substrat diminue à la fois dès la seconde incorporation du silylène et la 
première incorporation du silane pour être équivalente à celle obtenue sur silicium. 
Poursuivons cette observation en analysant l’étape de seconde désorption de H2 à partir des 
résultats obtenus lors de la deuxième incorporation. 
 
 IV.3- Seconde désorption de H2 
 
 Lors de l’étape de seconde incorporation, nous venons de voir qu’à la fois le silane et 
le silylène contribuent au dépôt de silicium. Néanmoins, il nous faut garder à l’esprit que la 
concentration du silane dans le réacteur est très supérieure à celle du silylène, environ 107 fois 
plus grande. En considérant ce point crucial, il est alors évident que dès la deuxième 
chimisorption, le rôle du silane devient prépondérant par rapport à celui du silylène. A partir 
de cette considération, nous avons alors choisi d’étudier la deuxième désorption de H2 à partir 
des sites issus de la réaction du silane sur les sites Si* et Si**, soient les structures finales des 
réactions (9) et (10). Ces sites ont la même configuration de surface, un site SiH3, mais une 
configuration d’attache au substrat différente. 
 Les mécanismes de désorption de H2 sur ces deux sites suivent les deux réactions 
suivantes : 
{SiO2}-O-(SiH2)-SiH3 → {SiO2}-O-(SiH2)-SiH + H2 (11) 
{SiO2}-Si(H)-Si(H)-SiH3-O-Si(H) → {SiO2}-Si(H)-Si(H)-SiH-O-Si(H) + H2 (12) 
 
 De la même manière que pour les réactions de première désorption, pour les réactions 
(11) et (12), nous avons agi sur le mode de vibration de manière asymétrique en privilégiant la 
contrainte sur un des deux atomes d’hydrogène de la molécule de H2 à désorber plutôt que sur 
les deux atomes d’hydrogène. La contrainte ainsi choisie suit un mode de vibration sur une 
liaison Si-H formée par l’atome de silicium du site de désorption et un des deux atomes de la 
molécule de H2. Sur la Fig.5.13, nous avons représenté le chemin réactionnel de la réaction 
(11). Celui de la réaction (12) est très similaire malgré une configuration proche du substrat 
différente. Ainsi, la molécule de H2 désorbe avec une barrière d’activation de 2,28 eV pour la 
réaction (11). L’atome d’hydrogène sur lequel l’élongation est réalisée passe d’une distance 
de 1,49 Å de l’atome de silicium auquel il est lié dans son état initial à l’équilibre à une 
distance de 1,62 Å dans l’état de transition. On obtient ici une distance d’élongation dans 
l’état de transition plus courte que celles obtenues pour l’étape de première désorption, ce qui 
est en accord avec la barrière d’activation trouvée plus faible. Pour la réaction (12), nous 
avons la même tendance, avec dans ce cas une barrière d’activation évaluée à 2,16 eV. Les 
deux barrières d’activation évaluées ici sont de l’ordre de celles évaluées expérimentalement 
sur silicium présentées dans le paragraphe III et plutôt proches de celles évaluées à partir de la 
désorption de dihydride. Ces résultats indiquent de nouveau que l’influence de l’oxyde du 
substrat disparaît dès l’étape de seconde incorporation. 
 De plus, sur le chemin réactionnel, on remarque que les distances interatomiques liant 
les atomes proches du substrat qui ne participent pas au mécanisme de désorption ne sont que 
très légèrement modifiées lors de ce processus, notamment les liaisons Si-O. Comme pour les 
deux premières réactions de désorption, ici, l’enthalpie de réaction est très endothermique 
pour les deux réactions (11) et (12) évaluées respectivement à +2,14 et +2,13 eV. Il est alors 
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ici encore évident que les structures finales n’existent que sur une très courte durée et vont 
être très rapidement liées à un précurseur gazeux afin de saturer leurs liaisons pendantes et 
retourner dans un état d’équilibre. 
 
Figure 5.13 : Diagramme énergétique du chemin réactionnel de la désorption de H2 sur un 
site de surface trihydride en fonction de la coordonnée de réaction, réaction (11). Les points 
sur le produit de réaction représentent des liaisons pendantes. 
 
 Récapitulons les principales énergies obtenues lors de l’exploration des chemins 
réactionnels des mécanismes de première et seconde désorptions dans le tableau 5.8 : 
 






de formation (eV) 
H2 5 1,82 2,96 +1,82 
(endothermique) 
H2 6 1,95 2,55 +1,97 
(endothermique) 
H2 11 2,27 2,28 +2,14 
(endothermique) 
H2 12 2,15 2,16 +2,13 
(endothermique) 
Tableau 5.8 : Énergies des chemins réactionnels du SiH2 et du SiH4 sur la surface du SiO2 















État de transition : 
asymétrique 
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V   Fin de la nucléation 
 
 A partir de la seconde étape d’incorporation, nous retrouvons les données d’énergies 
d’activations établies dans la littérature pour les incorporations du silane et du silylène sur 
silicium, soient des barrières d’activation du silane compris entre 0,2 et 0,7 eV 
[84,85,87,88,90] et une barrière de 0 eV pour l’incorporation du silylène à la surface [83]. 
Ainsi la forte influence du substrat que nous avons observée, pour les mécanismes de 
premières incorporations de silicium et de premières désorptions de dihydrogène, diminue dès 
la seconde étape d’incorporation et de désorption. Plus qu’une diminution, cette influence 
devient comparable à celle d’une surface de silicium. Cependant, cet état de fait peut être 
nuancé en regard de la grande diversité des valeurs de la littérature, particulièrement 
concernant les mécanismes très controversés de déshydrogénation.  
 Ainsi, nous proposons que les dernières structures d’incorporation que nous avons 
exposées constituent une indication de l’atteinte de la fin du régime de nucléation, en 
considérant uniquement les énergies d’interaction entre précurseurs gazeux et sites de surface. 
En effet, en faisant l’hypothèse de nanoplots de forme hémisphérique, nous considérons que 
la fin du régime de nucléation constitue la formation de nucléi ayant un rayon composé de 
deux atomes de silicium issus des deux premières réactions d’incorporation. Au-delà de ces 
deux atomes, étant donné que l’influence du substrat diminue et que les données cinétiques 
des chemins réactionnels sont comparables à celles du dépôt sur silicium, nous supposons que 
le régime de croissance démarre. 
 Dans ce paragraphe, nous allons analyser quelles sont les structures finales de 
nucléation les plus probables. 
  
 Les réactions de seconde incorporation du silylène engendrent la formation de sites de 
surface qui contiennent deux liaisons pendantes, Fig.5.14. Les deux structures obtenues sont 
les suivantes : 
 
 
                       (a)                            (b) 
Figure 5.14 : Structures finales issues de la seconde incorporation du silylène, (a) à partir 
d’une première incorporation sur Si-OH et (b) à partir d’une première incorporation sur Si-O-
Si. Les points indiquent des liaisons pendantes. 
 
 Cependant, comme nous l’avons exposé précédemment, le silane est beaucoup plus 
concentré dans le réacteur que le silylène, ainsi il nous faut accorder une forte importance aux 
deux structures finales de seconde incorporation issues de la décomposition du silane. Ces 
structures ne possèdent néanmoins aucune liaison pendante. Ainsi pour permettre l’arrivée de 
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réactions de désorption de H2 à partir de ces sites. Nous avons alors obtenu deux structures 
qui contiennent deux liaisons pendantes sur les atomes de silicium du dessus. 
 Ces deux structures sont les suivantes : 
 
 
               (a)                                 (b) 
Figure 5.15 : Structures finales issues de la seconde incorporation du silane puis de la 
seconde désorption de H2, (a) à partir d’une première incorporation sur Si-OH et (b) à partir 
d’une première incorporation sur Si-O-Si. 
 
 Les structures finales issues d’une première incorporation sur Si-OH présentées sur les 
Fig.5.14 (a) et 5.15 (a) ont des configurations stœchiométriques identiques, de même pour les 
structures des Fig.5.14 (b) et 5.15 (b). L’analyse des énergies totales de ces systèmes 
indiquent que les structures de la Fig.5.14, soient celles issues de la seconde incorporation du 
silylène, sont les plus stables. Nous avons fait le choix d’étudier des possibilités de migration 
d’atomes d’hydrogène sur la base des structures de la Fig.5.15, soient celles issues de la 
seconde incorporation du silane qui présentent l’intérêt de mieux rendre compte du régime de 
croissance. 
 Nous avons alors trouvé qu’il n’y a pas de barrière d’activation pour ces migrations 
d’hydrogène. Dans les deux cas, ce mécanisme réactionnel, Fig.5.16, requiert une énergie 
nulle et conduit à la formation de produits plus stables, soit une enthalpie de formation 
légèrement exothermique.  
 
 
                       (a)                                     (b) 
Figure 5.16 : Mécanismes de migration d’atomes d’hydrogène sur les sites de surface issus de 
la seconde incorporation du silane.  
 
 On remarque donc qu’après désorption, la surface, qui présente un nombre accru de 
liaisons pendantes, devient le siège de migrations des atomes d’hydrogène demeurant isolés. 
Ces migrations doivent permettre d’augmenter la capacité du système à se déshydrogéner en 


































VI   Conclusion 
 
 L’étude des premiers instants de la nucléation des nanoplots de silicium en utilisant 
des calculs de chimie quantique DFT permet l’évaluation de chemins réactionnels les plus 
probables pour la formation des premières structures d’incorporation des précurseurs de dépôt 
sur SiO2. Elle permet également d’accéder aux paramètres nécessaires à l’évaluation de la 
cinétique de nucléation par l’analyse de données telles que les barrières d’activation des 
réactions ainsi que les énergies d’adsorption des molécules sur la surface. Nous verrons dans 
le prochain chapitre comment utiliser ces données énergétiques de base pour les traduire en 
cinétiques de réactions chimiques. De plus, les enthalpies de réaction fournissent des données 
essentielles pour mieux appréhender les aspects thermodynamiques du système étudié, soit 
des structures obtenues à partir des réactions envisagées. 
 Ainsi, cette étude a conduit à la prédiction des premiers modes d’incorporation 
d’atomes de silicium sur la surface de SiO2. Ils sont issus exclusivement de la décomposition 
du silylène, SiH2. Les barrières d’activation sont alors évaluées à 0,76 eV sur un site Si-OH et 
0,63 eV sur Si-O-Si, alors que les études de la littérature prédisent une barrière nulle sur 
silicium [83,84,86]. Par ailleurs, la possibilité d’un mode d’incorporation dans les liaisons Si-
O-Si de la surface est un résultat important dans la mesure où il est communément admis que 
seuls les groupes OH de la surfaces sont réactifs. Ces barrières d’énergies permettent 
d’expliquer pourquoi le silicium se dépose en nanoplots lors des premiers instants. Elles 
justifient l’existence d’un temps d’incubation, dans la mesure où le silane n’est pas réactif sur 
la surface initiale, et montrent l’existence de phénomènes auto-catalytiques : les premiers 
atomes de silicium déposés à partir de SiH2 constituent les sites de chimisorption du silane, ce 
qui accroit alors fortement la vitesse de dépôt. Enfin, ces premières données rendent compte 
du fort impact du substrat SiO2 sur la nucléation. Qualitativement, l’énergie d’adsorption de la 
molécule de silylène sur la surface est trois fois plus grande sur un site Si-OH en comparaison 
avec un site Si-O-Si, ce qui confirme également les observations expérimentales d’une 
nucléation préférentielle sur les sites hydroxyles plutôt que sur les ponts siloxanes [22,24-
27,30,31,35,49]. Dans le prochain chapitre, ce point va être confirmé d’un point de vue 
cinétique, via la modélisation à l’échelle du réacteur. 
 Pour le silane, nous avons vu que les barrières d’énergies évaluées, à 3 eV, sont trop 
importantes, conjuguées à une énergie d’adsorption très faible, pour considérer un processus 
de première incorporation à partir de ce précurseur. Ce résultat, pour le régime de nucléation, 
est différent de celui observé dans la littérature sur une surface de silicium, où la barrière 
d’activation est comprise entre 0,2 et 0,7 eV selon les études [84-88,90]. Ici encore, 
l’influence du substrat et particulièrement la présence des atomes d’oxygène sur les premiers 
mécanismes de la nucléation sont des facteurs limitants et contribuent à confirmer le temps 
d’incubation. 
 Afin de libérer des liaisons covalentes et poursuivre la nucléation après la première 
incorporation, une étape de désorption de dihydrogène est nécessaire même pour le silylène, 
qui ne se chimisorbe pas sur un site de silicium hydrogéné saturé. Les calculs DFT indiquent 
que l’énergie de désorption est relativement élevée sur un site issu de la décomposition du 
silylène sur un site de surface Si-OH, évaluée à 2,96 eV, soit au moins 0,5 eV supérieure par 
rapport aux énergies de désorption obtenues expérimentalement sur une surface de silicium. 
De nouveau, l’impact du substrat apparaît sur un mécanisme initiant la nucléation. L’enthalpie 
de réaction, très endothermique traduit une très courte durée de vie pour la structure finale 





ces liaisons pendantes et retourner dans un état d’équilibre. Pour la désorption de H2 à partir 
d’un site issu de la décomposition du silylène sur un site de surface Si-O-Si, la barrière 
d’activation a été évaluée à 2,55 eV ; ici l’influence du substrat est moins forte, mais demeure 
tout de même importante. Après les mécanismes de premières désorptions, les sites formés 
permettent de nouveau aux précurseurs gazeux de s’incorporer à la surface. On comprend ici 
que la désorption des atomes d’hydrogène va être le facteur premier limitant la cinétique de 
croissance des nanoplots. 
 Après déshydrogénation, les réactions de seconde incorporation indiquent alors que le 
silylène réagit sans barrière d’activation, ce qui lui confère une probabilité maximale de 
réaction sur la surface, ce qui correspond aux résultats de la littérature sur silicium c'est-à-dire 
que pour le silylène, on atteint le régime de croissance. De son côté, le silane réagit pour la 
première fois avec une probabilité suffisante sur la surface avec des barrières d’activation 
voisines de celles évaluées dans la littérature sur silicium. On peut donc conclure que, comme 
pour le silylène, le régime de nucléation prend fin rapidement après la première incorporation. 
 Enfin, nous avons analysé la seconde étape de désorption de H2, les barrières d’énergie 
ont été évaluées de l’ordre de 2,16 à 2,28 eV selon les deux types de sites étudiés. Ces valeurs 
sont légèrement plus faibles que celles déterminées pour l’étape de première désorption. De 
nouveau, l’influence du substrat diminue dès l’étape de seconde incorporation. 
 Après la seconde étape de désorption, il apparaît que la fin de la nucléation est atteinte, 
en considérant les énergies d’interaction entre précurseurs gazeux et sites de surface, puisque 
les résultats de secondes incorporations du silylène et du silane et ceux de seconde désorption 
de H2 correspondent à ceux évalués sur silicium. La fin de la nucléation conduit alors à la 
formation de deux types de sites stables et fortement probables, Fig.5.14. 
 Le lien entre les énergies fournies par cette étude de chimie quantique, via la théorie 
de la DFT, et la cinétique chimique de nucléation puis de croissance des nanoplots de silicium 























La stratégie multi-échelles 
 
De la chimie quantique à l’échelle du procédé : comment 












I   Introduction 
 
 
 La poursuite de notre étude de modélisation multi-échelles des mécanismes de 
nucléation et de croissance des nanoplots de silicium nous amène maintenant à considérer 
l’échelle macroscopique, c’est-à-dire l’échelle de la chambre du réacteur tubulaire du 
CEA/LETI. A cette échelle, la matière est considérée comme un milieu continu. Cette 
modélisation repose sur des modèles mathématiques des phénomènes de transferts réactifs et 
de la cinétique chimique des dépôts de silicium. Pour réaliser ce travail, nous avons choisi 
d’utiliser le logiciel de simulation de dynamique des fluides, Fluent [77]. 
 Le système étudié est le réacteur LPCVD que nous avons présenté dans le premier 
chapitre (Fig.1.12). Dans l’enceinte de ce réacteur, deux modes sont utilisés au LETI, un 
mode impliquant la totalité de la charge, soit 170 wafers, où ont lieu les dépôts de nanoplots, 
et un second impliquant 99 wafers par souci économique.  
 Dans le modèle que l’on utilise, on considère les écoulements gazeux, le transfert de 
matière, ainsi que les réactions chimiques inhérentes aux espèces en jeu lors du dépôt. Ce 
modèle présente donc une relative complexité formelle à cause de la résolution des équations 
de conservation de la quantité de mouvement et de la matière ainsi que la mise à jour des 
propriétés du fluide. Cette complexité, aujourd’hui bien maîtrisée par les modèles CFD 
requiert la discrétisation de l’espace, afin de résoudre les équations sur un nombre fini de 
mailles. Le flux des différentes variables physiques au niveau des interfaces des mailles est 
déterminé par interpolation à partir de la valeur d’une variable à l’intérieur de cette maille. La 
résolution se fait alors sur toutes les mailles au même instant en considérant les variables les 
unes après les autres. 
 I.1- Mise en œuvre des simulations 
 
La mise en œuvre des simulations du réacteur de dépôt a nécessité de suivre une 
certaine méthodologie imposée par le logiciel de CFD Fluent, dont la version 6.3.26 est 
utilisée [77]. Tout d’abord, il nous faut définir la géométrie et construire le maillage du 
système étudié en 2D (D pour dimension) ou en 3D, soit le réacteur. On peut alors par 
simplification ajouter l’existence d’une symétrie, ce qui donne l’avantage de considérer une 
partie du système. 
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 Maillage du système 
 
 Le logiciel Fluent nécessite l’utilisation d’un autre logiciel conçu pour la réalisation de 
maillages, Gambit [77]. Etant donné la symétrie de l’enceinte réactionnelle et les temps de 
calcul de nos simulations, nous avons privilégié des maillages en 2D. Ce logiciel permet la 
réalisation de maillages composés de mailles structurées, non structurées et hybrides. Les 
mailles structurées sont quadrilatérales et de formes carré, rectangulaire, parallélogramme ou 
losange et les mailles non structurées sont triangulaires. Les mailles hybrides sont 
l’association des deux types de mailles. 
 Le réacteur LPCVD tubulaire vertical que nous avons étudié est de forme cylindrique 
avec une cloche sur le dessus. Malgré l’injection des gaz qui ne se fait que d’un côté du 
réacteur, nous avons supposé une symétrie axiale parfaite du réacteur puisque les wafers qui 
sont installés sur une nacelle en quartz subissent une rotation complète selon cet axe afin 
d’uniformiser le dépôt. Dans notre étude, nous allons donc mailler la  moitié d’un plan axial 
du réacteur. Le fait de travailler sous pression réduite exalte les transferts diffusifs et donc le 
fait de modéliser une couronne d’injection à la place d’un point ne devrait pas avoir 
d’incidence notable sur les résultats. Etant donné la géométrie du réacteur et le transfert de 
matière que nous voulons simuler, nous avons choisi un maillage structuré, Fig.6.1. Pour les 
zones d’entrée et de sortie des gaz, ainsi que pour la zone de dépôt, là où se situent les wafers 
et la zone annulaire où circulent les gaz, nous avons un maillage composé de mailles 
rectangulaires ou carrés. Pour la zone de la cloche du réacteur, la courbure impose des mailles 
de géométries losange ou parallélogramme. Puisque les dépôts se font selon deux modes, nous 
avons deux maillages, l’un pour la charge totale, soit 170 wafers, composé de 37724 mailles, 
Fig.6.1, et un seconde contenant 99 wafers, composé de 27237 mailles. Enfin, pour diminuer 
de manière importante les temps de calculs lors des phases de mise au point du modèle, nous 
avons également utilisé un maillage représentant seulement la zone d’entrée du réacteur ainsi 
que les premiers wafers, au nombre de 13. Ce petit maillage comporte alors 2055 mailles 
structurées. 
 
Figure 6.1 : Maillage 2D de la moitié du réacteur LPCVD avec la charge totale, soit 170 
wafers. Le zoom représente la zone d’entrée du réacteur avec une zone correspondant à 
l’interface entre la zone annulaire où circulent les gaz et le début des wafers d’épaisseur 0,74 










 Après avoir construit le maillage du système, il nous faut choisir le modèle physique 
de transport de la matière, soit ici le régime laminaire, puisque le nombre de Reynolds est de 
l’ordre de 1. Puis, nous devons définir les propriétés des fluides employés, soit dans notre cas, 
des gaz comprenant les possibles gaz porteurs ; dihydrogène H2, azote N2 ou encore hélium 
He et les précurseurs gazeux issus de la décomposition du silane et enfin des espèces solides 
issues encore une fois de la décomposition du silane et contribuant au dépôt. Dans notre 
système, le nombre de Mach est inférieur à 0,1, les écoulements de matière sont donc 
compressibles et les gaz sont supposés parfaits. La simulation du dépôt de couches épaisses, 
souvent en conditions diluées, est effectuée en régime permanent. La simulation du dépôt de 
nanoplots est réalisée en régime transitoire. Le pas de temps a été fixé à 10-2 s, après une 
étude de sensibilité et d’optimisation de ce paramètre. L’hypothèse isotherme est réalisée. Les 
coefficients de diffusion sont calculés pour chaque espèce dans le mélange gazeux, par la 
méthode utilisant la théorie cinétique. Après avoir défini ces propriétés, nous pouvons 
envisager la résolution des équations correspondant aux transferts réactifs. 
 
 Résolution des équations 
 
 La résolution des équations se fait au sein de chaque maille au même instant en 
considérant les variables les unes après les autres et en assurant la continuité physique entre 
les mailles voisines. Ainsi, l’algorithme effectue la résolution de l’équation de continuité, de 
l’équation de conservation de la quantité de mouvement et des espèces. Ensuite, à chaque 
itération, cet algorithme réalise la mise à jour des propriétés des fluides figurant dans le 
réacteur, soient la densité volumique, la capacité calorifique, la viscosité dynamique, les 
coefficients de diffusion, la vitesse d’écoulement, la pression et les concentrations molaires 
des gaz. Enfin, la résolution des équations, est soumise à une étape de vérification des critères 
de convergence. 
 
 Critères de convergence 
 
 Ces critères sont fixés par l’utilisateur et comparés aux résidus de chaque variable à 
chaque itération. Un résidu dans la résolution d’une équation est une indication sur son état de 
convergence. Les résidus sont calculés dans chaque volume élémentaire puis normés par un 
facteur associé au flux de la variable considérée et enfin sommés sur l’ensemble des éléments 
finis, soient les mailles composant le maillage du système. D’une manière générale, le choix 
du critère de convergence est une tâche où l’expérience et l’intuition sont requises. En effet, 
non seulement l’évolution de ces résidus est à observer par l’utilisateur mais également les 
valeurs calculées qui sont associées aux variables. Par défaut, ces critères de convergence sont 
fixés à 10-3 ; dans nos simulations nous avons travaillé avec un intervalle compris entre 10-4 et 
10-6 selon les variables pour atteindre la convergence des équations. 
 
 Les conditions aux limites 
 
 Sur la Fig.6.1, les différentes zones représentant les frontières du réacteur doivent être 
définies précisément afin de traduire des phénomènes physiques qui leurs sont inhérents. Ces 
zones sont l’entrée, les parois, les wafers, l’axe de symétrie et la sortie du réacteur. 
 En entrée du réacteur, expérimentalement nous connaissons la nature du gaz injecté, 
son débit massique (en kg.m-2.s-1), les proportions s’il s’agit d’un mélange de différents gaz, 
la direction du flux, la température et la pression opératoire. Ainsi, l’ensemble de ces données
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peut-être fixé dans le logiciel Fluent. La direction du flux est toujours la direction du vecteur 
normal à la zone d’entrée. 
 La sortie du réacteur est définie avec une condition imposant la pression à l’ensemble 
du réacteur, ainsi que la température. Les dérivées des concentrations par espèce suivant la 
coordonnée axiale sont imposées égales à 0, conditions de Danckwerts [140]. 
 Sur les parois du réacteur et sur les wafers, la condition classique d’adhérence de la 
vitesse d’écoulement du gaz est appliquée. 
 Enfin, l’axe de symétrie est choisi au centre des wafers tel que la vitesse d’écoulement 
normale à l’axe soit nulle pour simuler un flux convectif nul. Il n’y a également aucun flux 
radial diffusif thermique, ni de transfert de matière sur cette frontière. 
 
 Gestion de sites de surface dans Fluent 
 
 Le logiciel Fluent permet la prise en compte de sites de surface lors de la modélisation 
de réactions hétérogènes. Dans notre cas, un site initial se transforme en un nouveau site selon 
la réaction qui lui est appliquée. Initialement, nous définissons une densité surfacique de sites 
en kmol/m2, ainsi que les fractions surfaciques qui représentent les taux de couverture des 
divers sites sur la surface. Notons que la somme de l’ensemble des taux de couverture de tous 
les sites est constamment égale à 1. 
 Ce mode de gestion n’est pas adapté à la simulation d’une croissance 3D, puisqu’il 
implique que le nombre total d’atomes déposés soit égal au nombre d’atomes qui ont nucléé 
sur la surface multiplié par le nombre de couches verticales. Pour un mode de croissance en 
3D, c’est-à-dire une croissance en volume et pas seulement verticale, la création de sites de 
surface supplémentaires par rapport à ceux initialement définis est nécessaire. Cette contrainte 
doit être contournée. Pour cela, nous avons introduit un concept de sites virtuels sur la 
surface, qui constituent une source de sites disponibles. Ce point, fait l’objet d’une explication 
plus détaillée dans la prochaine partie de ce chapitre. 
 
 Après avoir défini ces divers paramètres, la modélisation de ces transferts réactifs et 
du dépôt de silicium nécessite alors l’implémentation des lois cinétiques inhérentes aux 





 I.2- Traitement des réactions chimiques 
 
 A l’entrée du réacteur, nous avons vu que des gaz précurseurs sont injectés pour 
réaliser le dépôt, ces espèces chimiques sont alors transportées par convection dans l’enceinte 
du réacteur et diffusent entre les plaquettes où ont lieu les dépôts de nanoplots. Le logiciel 
Fluent nous permet seulement de considérer des lois cinétiques de type Arrhénius. Or, dans le 
premier chapitre, nous avons vu que les lois cinétiques associées à la décomposition 
thermique du silane sont des lois de type non Arrhénius car elles dépendent, en plus de la 
température et de l’énergie d’activation, de la pression totale. Ainsi, il faut incorporer dans les 
algorithmes de résolution de nouvelles lois cinétiques appropriées au dépôt LPCVD. De plus, 
il faut différencier les réactions selon la phase dans laquelle elles ont lieu, c’est-à-dire la phase 
gazeuse ou homogène et la phase solide ou hétérogène. 
  
 Dans la phase homogène, la seule réaction considérée est celle de la décomposition du 
silane (R1). Il faut alors définir dans un sous-programme l’expression des constantes de 
décomposition et de formation du silane (en kmol.m-3.s-1). Ainsi, dans chaque cellule de la 
phase gazeuse du système, ces expressions sont appelées et permettent le calcul des cinétiques 
de consommation et de production du silane en fonction des concentrations molaires des 
espèces en jeu.  
 
SiH4 ↔ SiH2  + H2 (R1) 
 
 
 Dans la phase hétérogène, les deux seules réactions considérées sont celles impliquant 
les deux principaux précurseurs gazeux responsables du dépôt de silicium, le silane SiH4, et le 
silylène SiH2, suivant les réactions (R3) et (R4). Il faut alors ici aussi définir dans un sous 
programme l’expression des constantes de réaction du silane et du silylène (en kmol.m-2.s-1). 
Ainsi, dans chaque cellule de la phase hétérogène, c’est-à-dire les cellules adjacentes aux 
parois et aux wafers, ces expressions sont appelées et permettent le calcul des cinétiques de 
dépôt des précurseurs gazeux en fonction des concentrations molaires des espèces en jeu. 
 
  SiH4(g) → Si(s) + 2H2(g) (R3) 
SiH2(g) → Si(s) + H2(g) (R4) 
 
 Les lois cinétiques appliquées à ces mécanismes pour le dépôt de couches épaisses ont 
été présentées dans le premier chapitre.  
 La mise en place des simulations faites, présentons les résultats de calculs que l’on 
peut obtenir avec ce modèle à l’échelle du procédé avec les cinétiques classiques de la 
littérature. 
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II   Analyse des résultats de simulation 
  
 Avec ces simulations, il est possible de résoudre les équations en régime permanent 
(stationnaire) ou en régime transitoire (instationnaire). Pour le régime permanent, les 
équations sont largement simplifiées en comparaison avec le régime transitoire, ce qui a pour 
effet de diminuer de manière importante la durée des calculs. Afin de déterminer dans quel 
régime nous allons effectuer nos travaux, il nous a donc fallu évaluer le temps de mise en 
régime hydrodynamique du gaz dans le réacteur. 
 L’ensemble des résultats présentés ici s’appliquent aux dépôts de couches épaisses. 
Néanmoins, les résultats relatifs à l’écoulement du gaz sont aussi valables pour les dépôts 
LPCVD de nanoplots. Par simplicité, prenons en exemple un dépôt LPCVD de couches 
épaisses avec les conditions opératoires suivantes : température de 580°C, pression opératoire 
de 0,12 Torr et un débit en silane pur de 500 sccm (de l’anglais standard cubic centimeters per 
minute, soit un débit en centimètre cube par minute dans les conditions standard de 
température et de pression, c’est-à-dire 25°C et 101,325 kPa). Dans ces conditions 
opératoires, la loi cinétique hétérogène de Wilke et al. [70] est suivie pour le dépôt du silane.  
 II.1- Temps de mise en régime du réacteur 
 
 Il s’agit de déterminer le temps nécessaire pour que le réacteur se remplisse 
complètement de son gaz précurseur. Prenons le cas du silane et simulons en régime 
transitoire son écoulement, sans réaction chimique, dans les conditions opératoires LPCVD. 
Ainsi, malgré la géométrie du réacteur qui impose un écoulement purement diffusif dans 
l’espace inter-wafers, les temps de mise en régime demeurent assez faibles, ils sont de l’ordre 
de 0,5 à 5 secondes selon les conditions opératoires de dépôt. Ce temps de mise en régime 
varie de manière croissante avec la pression, car celle-ci ralentit les transferts diffusifs.  
 Cependant, le temps de mise en régime maximum n’excède pas cinq secondes pour les 
conditions opératoires extrêmes. Or, les temps de dépôts de nanoplots dans le réacteur 
tubulaire du LETI sont généralement compris entre 7 et 50 secondes. Ainsi, on constate que 
l’écoulement du gaz atteint un régime permanent avant la fin du dépôt des nanoplots. 
Toutefois, ces dépôts doivent être modélisés en régime transitoire puisque la nature chimique 
de la surface de dépôt évolue avec le temps. Pour les dépôts de couches épaisses, où les 
durées de dépôts sont très longues, on peut privilégier des modélisations en régime permanent 
et réaliser un gain en temps de calcul. En régime permanent, les résultats importants à 
analyser sont les profils d’écoulement et de fractions massiques des différentes espèces ainsi 
que les vitesses de dépôt. 
 
 II.2- Profils d’écoulement et de fractions massiques 
 
 L’un des résultats observables à partir de ces simulations est le profil d’écoulement du 
gaz dans le réacteur. Etant donné le régime laminaire, on observe bien un profil d’écoulement 
parabolique dans la zone annulaire avec une vitesse maximale de l’ordre de 13 m/s, puis une 
diminution de la vitesse d’écoulement dans la cloche du réacteur correspondant au 
changement de direction du flux vers le contre-tube, Fig.6.2. Dans la zone inter-wafers, la 
vitesse d’écoulement est très faible, de l’ordre de 0,6 m/s ; en effet dans cette zone, le transfert 
est seulement diffusif (voir le zoom de la Fig.6.2). Notons également que cette vitesse 
d’écoulement est fonction du débit en silane, plus il est élevé et plus la vitesse sera élevée. 






Figure 6.2 : Profil simulé de la vitesse d’écoulement du gaz dans le réacteur (en m/s) pour 
l’exemple considéré. Et zoom sur la région de fin d’injection du gaz où l’on observe les 
vecteurs de la vitesse d’écoulement sur : la zone annulaire où la vitesse est élevée au centre et 
de forme parabolique, la zone inter-wafers où les vitesses sont très faibles et le changement de 
direction du flux vers le contre-tube. 
 
 Ensuite, après le traitement des réactions chimiques dans les deux phases, les fractions 
massiques (ou molaires ou les concentrations molaires) des différentes espèces SiH4, SiH2, et 
H2 peuvent être analysées sur l’ensemble du réacteur. Notons qu’une étude en considérant 
davantage d’espèces (disilane Si2H6, trisilane Si3H8 et tétrasilane Si4H10) a été menée par 
Cocheteau [49] ; elle a révélé que leurs fractions massiques sont négligeables et ne constituent 
pas dans le réacteur LPCVD des espèces influant suffisamment sur les mécanismes de dépôt 
en comparaison du silylène et du silane. On observe le long de la charge du réacteur une 
déplétion croissante du silane jusqu’à la cloche, Fig.6.3 (a). En bas du réacteur, la fraction 
massique du silane est de 1, alors qu’au niveau de la cloche elle est de 0,944 pour l’exemple 
considéré. Cette consommation du silane correspond à la fois à sa décomposition en phase 
homogène qui conduit à la formation du silylène et de l’hydrogène et surtout à sa 
décomposition en phase hétérogène conduisant au dépôt de silicium en produisant de 
l’hydrogène dans la phase gazeuse. Cependant, la fraction massique de silylène formé est très 
faible, elle est maximale loin des parois, de l’ordre de 1,61.10-6 dans la cloche, puisqu’il s’agit 
d’une espèce radicalaire extrêmement réactive sur les surfaces, Fig.6.3 (b). Il s’avère donc que 
le silane est en grande majorité responsable du dépôt de silicium ; ainsi il est également 
principalement responsable de la formation d’hydrogène. La fraction massique de l’hydrogène 
représente ainsi le complémentaire de celle du silane, Fig.6.3 (c). 




       (a)          (b)             (c) 
 
Figure 6.3 : Profils simulés en régime permanent des fractions massiques des espèces 
gazeuses dans le réacteur pour l’exemple considéré ; (a) pour le silane, (b) pour le silylène et 
(c) pour le dihydrogène. 
 
 Les concentrations du silane et du silylène près des parois et des wafers permettent 
alors le calcul des vitesses de dépôt sur ces surfaces. Ces données, en les intégrant sur une 
durée, fournissent alors la quantité de silicium déposée au cours du dépôt LPCVD dans le cas 
de couches épaisses. 
 
 II.3- Les vitesses de dépôt 
  
 Réalisons une analyse de ces vitesses de dépôt sur les wafers le long du réacteur, que 
nous avons numéroté de 1 à 170 le long de la charge en partant du bas du réacteur près de 
l’entrée jusqu’au haut, près de la cloche. Nous remarquons que la vitesse de dépôt de silicium 
issue de la décomposition directe du silane sur la surface diminue le long du réacteur, Fig.6.4. 
Par contre, la vitesse de dépôt de silicium issue de la décomposition du silylène est quasiment 
constante, sa contribution au dépôt total est voisine de 3,5 à 4,3 % selon la hauteur de charge 
considérée, Fig.6.4. Ainsi, le silane contribue très majoritairement au dépôt et ici à sa non 
uniformité sur la charge du réacteur. 




Figure 6.4 : Vitesses de dépôts du silane et du silylène simulées (en Å/min) calculées aux 
centres des wafers du réacteur en fonction de leur position sur la charge. 
 
 Grâce à ces simulations, l’uniformité du dépôt le long du rayon des wafers peut 
également être étudiée, Fig.6.5 (a) et (b). La vitesse de dépôt du silicium issue du silane, 
Fig.6.5 (a), est assez uniforme le long du rayon alors que celle issue du silylène, Fig.6.5 (b) 
l’est moins. En effet, la vitesse de dépôt issue du silylène augmente vers la zone d’arrivée du 
gaz, la zone annulaire, conformément au fait que le silylène soit une espèce extrêmement 
réactive sur la surface du substrat. Néanmoins, cette non uniformité du dépôt issue du silylène 









Figure 6.5 : Vitesses de dépôts simulées (en Å/min) sur le rayon du wafer 89 : (a) pour le 
silane et (b) pour le silylène. 
 
 II.4- Intérêt de la DFT pour l’élaboration de nouvelles lois cinétiques 
 
 Les dépôts simulés en régime permanent ainsi que les lois cinétiques classiques qui 
leur sont associées ne peuvent que représenter le dépôt de couches épaisses (soit des 
épaisseurs supérieures à plusieurs dizaines de nm). Nous avons déjà vu que ces lois négligent 
l’influence du substrat sur lequel est réalisé le dépôt. Cet inconvénient représente un véritable 
verrou pour l’étude de la nucléation et de la croissance des nanoplots de silicium. Pour 
apporter des connaissances sur les interactions existant entre les différents précurseurs gazeux 
et les sites de surface du substrat de SiO2, nous avons, dans le chapitre précédent, établi des 
chemins réactionnels associés aux premiers instants de dépôt de silicium grâce aux calculs 
DFT. Nous avons ainsi calculé les énergies associées à ces réactions de surface et cela jusqu’à 
la disparition de l’influence de l’oxyde du substrat, qui correspond à la croissance. 
 
 Comment faire le lien entre les énergies de réactions et les lois cinétiques 
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 Le lien entre les énergies calculées en DFT et ces lois cinétiques se fait grâce aux 
coefficients de collage dont le calcul va être présenté dans la prochaine partie. Ainsi, pour les 
réactions d’incorporation, nous choisissons la théorie cinétique des gaz, pour évaluer les 
vitesses de dépôt, équation (6.4), qui requiert uniquement le coefficient de collage. 
 
  SiH /SiH SiH /SiH4 2 4 2dépôt/SiH SiH4 2
SiH /SiH4 2
1 8RT 1
V × × × ×P
4 π×M RT




Où SiH /SiH4 2γ  représente le coefficient de collage de l’espèce qui s’incorpore et PSiH4/SiH2 
représente la pression partielle de cette espèce. 
 Pour les réactions de désorption, nous choisissons une loi cinétique de type Arrhénius 
du premier ordre, équation (6.5). Ce formalisme requiert la barrière d’activation de la 
réaction, Ea, que nous avons déterminée dans le second chapitre pour différentes réactions, et 
un facteur pré-exponentiel, ν, dont les données expérimentales de la littérature prédisent des 












 Le choix de la valeur du paramètre pré-exponentiel, ν, va être discuté dans le prochain 
chapitre. 
 
 Dans la prochaine partie, nous allons proposer un modèle multi-échelles permettant de 
faire le lien entre les chemins réactionnels élaborés par DFT et les simulations à l’échelle du 
procédé. En premier lieu, nous allons voir comment calculer le coefficient de collage d’un 











III   Théorie du coefficient de collage 
 
 Nous allons ici expliquer comment nos résultats DFT du deuxième chapitre pour 
établir des lois cinétiques de dépôt par espèce et par site de surface. 
 
 III.1- Calcul du coefficient de collage 
 
 D’après nos réflexions, la représentation du diagramme d’énergie suivant la 
coordonnée de réaction d’un chemin réactionnel du silane ou du silylène sur le substrat est 
donnée sur la Fig.7.1. La première étape d’adsorption du précurseur gazeux conduit soit à la 
chimisorption, soit à la physisorption de la molécule, ainsi on appelle θ le taux de couverture 
associé à cette étape, il s’agit d’une grandeur adimensionnelle. Nous désignons par Φ les 
différents flux correspondant à une fraction de molécules par seconde susceptibles de franchir 
les énergies associées au mécanisme en jeu (en s-1) que nous définissons de la manière 
suivante : 
 








 où Pmolécule est la pression partielle de la 
molécule incidente, S la surface d’impact de la molécule, NA le nombre d’Avogadro, 
Mmolécule la masse molaire, R la constante des gaz parfaits et T la température. 
 
 Φréflexion, flux de réflexion lors de l’incidence de la molécule. réflexion iΦ (1 θ) Φ= − ×  
 
 Φd : flux de désorption, il est proportionnel au taux Td de franchissement de l’énergie 




= × , Td en s
-1, avec ν la 
fréquence de vibration de la molécule, Ed correspond à l’énergie de désorption et k la 
constante de Boltzmann. 
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 Φr : flux de réaction, il est proportionnel au taux Tr de franchissement de l’énergie de 




= × , Tr en s
-1, Er correspond à 
l’énergie de réaction, soit la barrière d’activation. 
 
 Φévaporation : flux d’évaporation, il est lié à l’énergie de réversibilité de la réaction, soit 
la somme de l’énergie de réaction et de l’enthalpie de formation. 
 
Ici nous choisissons ν = 1014 s-1 pour les deux molécules, silane et silylène. Notons qu’au sujet 
de cette valeur, aucun consensus n’existe dans la littérature, sa valeur varie entre 1013 et 1015 
s-1 [141-143]. Ainsi, nous avons privilégié la valeur déterminée par la théorie cinétique [141], 
soit la théorie que nous envisageons d’utiliser dans notre modèle. 
 
 
Figure 7.1 : Schéma énergétique correspondant au chemin réactionnel d’un précurseur sur la 
surface de dépôt, les flux correspondent au nombre de molécules par seconde susceptibles de 
franchir l’énergie associée au processus en jeu. 
 
 L’évolution temporelle du taux de couverture θ est donnée par l’équation (7.1). 
 
 réflexion d r évaporation
θ
Φ Φ Φ Φ
d
dt









rapport à l’énergie 





Taux de couverture θ
Incorporation
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 Dans les réactions d’incorporation que nous avons étudiées dans le second chapitre, 
étant donné soit dans un cas les fortes barrières d’activation ou dans un autre les fortes 
enthalpies (exothermiques) de réactions rencontrées, nous avons négligé le flux 
d’évaporation, relation (7.2). 
 
  rdinévaporatio ,, ΦΦΦ<<Φ  (7.2) 
 
Ainsi, l’expression (7.1) devient : 
 
  i d r
θ
(1 θ) θ T θ T
d
dt
= − Φ − × − ×  
(7.3) 
 
L’expression du coefficient de collage est donnée par le rapport du flux de réaction sur le flux 
incident, équation (7.4).  
 









A partir de l’expression différentielle (7.3), il existe une solution de cette équation permettant 
l’évaluation du taux de couverture θ en fonction du temps : 
 









Le calcul de Φi indique que le flux incident des précurseurs gazeux pour des pressions et des 
températures de la LPCVD est négligeable par rapport à la fréquence de vibration de ces 
molécules, qui est la fréquence maximum de réaction ou de désorption. En effet, le flux 
incident est de l’ordre de 104 s-1 pour le silane et 10-1 s-1 pour le silylène, alors que la 
fréquence de vibration est de l’ordre de 1014 s-1. Ainsi, la fréquence d’impact des précurseurs 
gazeux sur la surface est très faible par rapport à la vibration propre des molécules. De plus, la 
somme des termes Td et Tr, fournit, pour tous les chemins réactionnels que nous avons 
déterminés dans le seconde chapitre, une fréquence très élevée, au minimum de l’ordre de 
1010 s-1. Or, dans notre étude du dépôt de nanoplots, l’échelle de temps est beaucoup plus 
grande que celle des phénomènes pouvant survenir sur des durées aussi courtes que 10-10 s. 





















Partie 7 Stratégie multi-échelles 
 
124 
 En combinant les équations (7.4), (7.5) et (7.7), en négligeant l’influence du temps 











Le terme Φi du flux incident est directement proportionnel à la pression opératoire, ainsi on 
peut différencier différents régimes selon la gamme de pression utilisée. Ainsi, si on 
considère, la gamme opératoire de la LPCVD, c’est-à-dire lorsque la pression partielle de la 






γ =  (7.9) 
 
Si au contraire, la pression partielle de la molécule considérée est très élevée et que l’on a θ = 






γ =  (7.10) 
 
 Ainsi, le calcul du coefficient de collage dans les conditions de notre étude se fait avec 
l’expression (7.9). Cette expression du coefficient de collage est confirmée dans l’article de 
Davis [144] et toujours d’après le travail de Davis, elle est équivalente au coefficient 
d’accommodation décrit dans les travaux sur la théorie cinétique des gaz de Maxwell [145-
147]. 
 
 III.2- Résultats de coefficient de collage 
 
 A partir des énergies associées aux mécanismes réactionnels d’incorporation, il nous 
est alors possible de déterminer les coefficients de collage d’un précurseur envers un site de 
surface précis. Rappelons quelles sont ces énergies pour les réactions de première 
incorporation du silane et du silylène, tableau 7.1. 
 




(eV) soit Ed 
Barrières  
d’activation 






SiH2 Si-OH 0,48 0,76 -2,59 (1) 
SiH2 Si-O-Si 0,15 0,63 -1,5 (2) 
SiH4 Si-OH 0 3,03 -0,74 (3) 
SiH4 Si-O-Si 0 3 +0,75 (4) 
 
Tableau 7.1 : Énergies des chemins réactionnels (1) à (4) de première incorporation du silane 
et du silylène sur la surface du SiO2. 
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 Les coefficients de collage associés aux réactions (1) à (4) sont donnés dans le tableau 
7.2. Etant donnée la dépendance du coefficient de collage avec la température, nous avons 
choisi de présenter les coefficients à différentes températures caractéristiques de la gamme de 
dépôt. Notons que ce coefficient augmente avec la température. 
 
Coefficients de collage γ Réactions Précurseurs Sites de 
surface 
500°C 550°C 600°C 
(1) SiH2 Si-OH 0,0145 0,019 0,0234 
(2) SiH2 Si-O-Si 0,0007 0,0011 0,0017 
(3) SiH4 Si-OH 2.10
-20 3.10-19 3,5.10-18 
(4) SiH4 Si-O-Si 3.10
-20 4,6.10-19 5,2.10-18 
 
Tableau 7.2 : Coefficients de collage des chemins réactionnels (1) à (4) en fonction des 
températures 500, 550 et 600°C représentant la gamme utilisée dans les dépôts LPCVD de 
nanoplots de notre étude. 
 
 Les coefficients de collage du silane sur les sites de surface du SiO2 sont très faibles et 
confirment ainsi la très faible probabilité de réaction pour la première réaction d’incorporation 
de ce précurseur. A l’opposé, ceux du silylène sont beaucoup plus élevés, ce qui indique que 
la réaction de première incorporation provient exclusivement d’un précurseur insaturé tel que 
le silylène. Cependant, contrairement à la plupart des travaux de la littérature, où le coefficient 
de collage du silylène est évalué unitaire et indique une réactivité maximum sur la surface, ici 
les coefficients de collage sont proches de 10-2 sur Si-OH et de 10-3 sur Si-O-Si. Rappelons 
que des valeurs inférieures à 1 ont été trouvées par Tsai et al. et Robertson et al. [74,80]. De 
plus, étant donné que l’énergie d’adsorption de la molécule de silylène sur la surface est trois 
fois plus grande sur un site Si-OH en comparaison avec un site Si-O-Si, le coefficient de 
collage sur Si-OH est 14 à 20 fois supérieur à celui sur Si-O-Si en considérant des 
températures respectives allant de 600 à 500°C. Ainsi, ce résultat confirme les observations 
expérimentales d’une nucléation préférentielle sur les sites hydroxyles plutôt que sur les ponts 
siloxanes [22,24-27,30,31,35,49].  
 Les faibles coefficients de collage du silylène et ceux négligeables du silane sont en 
accord avec les résultats et interprétations du second chapitre qui font état, à ce niveau de la 
nucléation, de la forte influence du substrat et confirment en partie le temps d’incubation 
observé expérimentalement [35,49,53]. 
 Pour les réactions de seconde incorporation, les énergies associées aux chemins 
réactionnels établies au second chapitre sont données dans le tableau 7.3. Rappelons ici que 
les termes Si* et Si** indiquent que ces atomes de silicium présentant deux liaisons pendantes 
sont issus respectivement des premières incorporations sur Si-OH et sur Si-O-Si. 
 




(eV) soit Ed 
Barrières  
d’activation 







* 1,91 0 -1,91 (5) 
SiH2 Si
** 2,1 0 -2,1 (6) 
SiH4 Si
* 0 0,52 -1,72 (7) 
SiH4 Si
** 0 0,35 -1,72 (8) 
 
Tableau 7.3 : Énergies des chemins réactionnels (5) à (8) de seconde incorporation du silane 
et du silylène sur la surface du SiO2. 
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Les coefficients de collage associés aux réactions (5) à (8) sont donnés dans le tableau 7.4.  
 
Coefficients de collage γ Réactions Précurseurs Sites de 
surface 
500°C 550°C 600°C 
(5) SiH2 Si
* 1 1 1 
(6) SiH2 Si
** 1 1 1 
(7) SiH4 Si
* 0,0004 0,0006 0,001 
(8) SiH4 Si
** 0,0057 0,0078 0,01 
 
Tableau 7.4 : Coefficients de collage des chemins réactionnels (5) à (8) en fonction des 
températures 500, 550 et 600°C représentant la gamme utilisée dans les dépôts LPCVD de 
nanoplots de notre étude. 
 
 Lors de l’étape de seconde incorporation, le silylène a un coefficient de collage 
unitaire sur les deux types de sites de surface envisagés. Ainsi dès ce stade de la nucléation, le 
silylène a une probabilité maximum de réaction sur la surface, ce qui est en accord avec les 
résultats de la littérature sur silicium et montre la disparition de l’influence de l’oxyde du 
substrat. Pour le silane, les coefficients de collage sont dès cette deuxième étape 
d’incorporation beaucoup plus élevés que ceux obtenus lors de la première incorporation. 
Ainsi, le silane a une probabilité de réaction suffisante pour contribuer au dépôt. Notons 
également que le coefficient de collage du silane est environ 10 fois plus grand sur un site Si** 
que sur un site Si* ; ceci peut s’expliquer par le fait que l’influence de l’oxygène est sans 
doute moins forte pour Si** que pour Si*, d’après la structure des sites, Fig.7.2. 
 Un résultat à noter est que ces coefficients de collage du silane sont supérieurs à ceux 
issus des cinétiques classiques de Wilke et al., par exemple, qui sont de l’ordre de 10-5 à 
600°C. Cependant, ce coefficient de collage empirique prend aussi en compte la désorption 
d’hydrogène, ce qui contribue au ralentissement de l’ensemble du processus d’incorporation. 
Ceci implique qu’il n’est donc pas comparable avec celui que nous avons déterminé à partir 
des calculs DFT qui considèrent seulement l’incorporation du silane. Nous reviendrons sur 




                                (a) site Si*                                  (b) Site Si** 
Figure 7.2 : Structures finales issues de la première incorporation du silylène puis de la 
première désorption de H2 (voir second chapitre), (a) Si
* à partir d’une première incorporation 
sur Si-OH et (b) Si** à partir d’une première incorporation sur Si-O-Si. 
 
 Les coefficients de collage n’évoluent plus à partir de la seconde incorporation du 
point de vue local tel que celui considéré dans les calculs DFT présentés dans le second 
chapitre, ainsi la croissance peut être initiée. Ces résultats confirment de nouveau la 
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 Ainsi l’ensemble de ces coefficients de collage permet le calcul des lois cinétiques 
hétérogènes qui reproduisent les premiers instants de dépôt et la phase de croissance en 
considérant les coefficients de collage des précurseurs obtenus sur silicium. Dans le prochain 
paragraphe, nous allons expliquer la stratégie multi-échelles, de l’élaboration des schémas 
cinétiques jusqu’à la modélisation à l’échelle du procédé du dépôt de nanoplots. 
 
IV   Couplage multi-échelles 
 
 Le couplage multi-échelles correspond à l’intégration des chemins réactionnels 
déterminés par les calculs DFT avec leurs lois cinétiques associées dans le logiciel de CFD 
Fluent. Pour modéliser la croissance de nanoplots, nous allons utiliser la gestion de type sites 
de surface, telle que présentée dans la partie 6. Ce modèle s’articule de la manière suivante : 
définition d’une densité de site, dans notre cas les sites de surface hydroxyle et pont siloxane 
du SiO2, ensuite implémentation des mécanismes réactionnels correspondant à la nucléation, 
sur ces sites de surface, et à la croissance de nanoplots et enfin évaluation de la quantité 
d’atomes déposée sur le substrat. Ainsi, la mise en place du modèle nécessite la connaissance 
des densités de sites de surface du SiO2, qui sont rappelons-le variables avec la température et 
le prétraitement chimique subi par le substrat. Nous allons débuter cette sous-partie par le 
calcul des densités de sites de surface. 
 
 IV.1- Densités de sites de surface 
 
 La gamme de températures opératoires dans le cas de dépôt de nanoplots de silicium 
par LPCVD se situe entre 500 et 620°C. Nous nous sommes alors servis des résultats de 
l’étude de Vansant et al. [33] détaillés au premier chapitre (partie 2) pour établir la densité de 
sites de surface sur un substrat SiO2 juste avant le dépôt. Pour ces températures, ces sites se 
composent essentiellement de sites silanols isolés Si-OH et de ponts siloxanes Si-O-Si. 
D’après les différents auteurs, une surface complètement hydroxylée contient 4,55 à 4,6 sites 
OH/nm2, nous avons donc pris comme hypothèse qu’à la surface de SiO2, la quantité totale de 
sites Si-OH et Si-O-Si est en permanence égale à 4,6 sites/nm2, voir la Fig.2.6 du premier 
chapitre [45]. 
 
 Pour une surface de dépôt ayant subi un prétraitement au HF, nous avons choisi les 
résultats donnés par [33] entre 500 et 600°C, soient ceux obtenus aux températures voisines 
de celles privilégiées lors du dépôt de nanoplots. Les résultats de la littérature montrent 
qu’une surface complètement hydroxylée soumise aux températures de 500 et 600°C, contient 
respectivement 1,8 et 1,5 sites OH/nm2. On peut donc en déduire la valeur complémentaire 
pour les sites Si-O-Si à 500 et 600°C, soit respectivement 2,8 et 3,1 sites Si-O-Si/nm2. De 
plus, sur la Fig.2.6, nous observons que les sites OH correspondent à la fois à des sites isolés 
et à des sites géminés. Cependant, le nombre de sites géminés est faible par rapport aux sites 
isolés, de l’ordre de 0,25 à 0,2 sites/nm2 pour des températures respectives de 500 et 600°C. 
Ainsi, dans notre étude, par simplicité, nous négligerons l’existence des sites hydroxyles 
géminés et nous considérons qu’un site géminé correspond à un site hydroxyle simple, 
l’erreur ainsi engendrée est très faible. 
 
 Pour une surface de dépôt non traitée, nous n’avons pas trouvé d’étude dans la 
littérature donnant le nombre de sites OH de surface. Nous nous sommes alors appuyés sur les
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résultats de thèse de Mazen [35]. Pour cela, nous avons examiné les densités de nanoplots 
déposés. Mazen et al. ont effectué différents recuits sur un substrat traité afin de mesurer la 
diminution des sites Si-OH de surface et son impact direct sur la densité de nanoplots 
déposés. Ils ont ainsi mesuré une densité de site Si-OH allant de 1,7 à 0,4 sites OH/nm2 pour 
des températures de recuit allant respectivement de 600 à 1100°C. La densité de nanoplots 
déposés correspondante est alors de 1,5.1012 à 1,5.1011 NP/cm2. Sur une surface non traitée 
ayant subi un recuit à 600°C, Mazen et al. ont mesuré une densité de nanoplots de 3.1011 
NP/cm2. La même densité a été mesurée sur une surface traitée ayant subi un recuit à 980°C. 
 Or sur cette surface le nombre de sites Si-OH a été estimé à 0,55 OH/nm2. Par 
analogie nous avons donc conclu qu’une surface non traitée soumise à la température de 
600°C contient 0,55 OH/nm2. De même, pour la température de 500°C, nous avons supposé 
que la surface contient 0,3 sites OH/nm2 de plus qu’à 600°C, soit alors une densité de 0,85 
OH/nm2. 
 Le tableau 7.5 présente les densités de sites de surface que nous avons retenues sur des 
substrats traités et non traités, soumis aux températures de 500 et 600°C. 
 
Densité de sites (en sites/nm2) 
Substrats Températures (°C) 
Sites OH Sites Si-O-Si Totale 












Tableau 7.5 : Densités de sites de surface Si-OH et Si-O-Si à 500 et 600°C sur substrat SiO2 
traité et non traité en compilant des données de la littérature [33,35,45]. 
 
 Les densités de sites de surface définies, nous allons présenter le schéma cinétique de 
nucléation à implémenter dans la simulation.  
 
 IV.2- Schéma cinétique de la nucléation 
 
 Dans le schéma de simulation, les phases de nucléation et de croissance des nanoplots 
sont distinguées. Rappelons que d’après la littérature, ces phases se déroulent simultanément : 
pendant qu’un nanoplot se forme sur la surface, un autre est en phase de croissance et cela 
jusqu’à la phase de coalescence. 
 Nous avons donc implémenté dans le logiciel de simulation à l’échelle du procédé, 
Fluent, un schéma cinétique de nucléation prenant en compte les deux types de substrats SiO2, 
ayant subi un prétraitement HF ou sans prétraitement. Ce schéma cinétique, Fig.7.4, se 
décompose selon les possibilités de réactions sur les deux sites de surface Si-OH ou Si-O-Si. 
 D’après nos résultats à l’échelle atomique, chapitre 2, seule l’espèce radicalaire SiH2 
est susceptible de réagir sur les différents sites de surface lors de la première réaction 
d’incorporation. Les espèces saturées, ici le silane, ne réagissent pas sur la surface, leur 
collision sur le substrat conduit alors soit à la réflexion de la molécule dans la phase gazeuse 
soit à la diffusion de l’espèce sur la surface. Néanmoins, notre modèle à l’échelle du procédé 
ne permet pas de prendre en compte ces mécanismes ; nous considérons simplement que la
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molécule de silane, avec des coefficients de collage négligeables pour cette étape, de l’ordre 




Figure 7.4 : Schéma initial d’insertion du premier atome de silicium sur la surface du 
substrat, avec les coefficients de collage γ1 à γ4 associés respectivement aux réactions (1) à 
(4), voir tableau 7.2. 
 
 La modélisation avec gestion de sites de surface impose alors pour le calcul de la 
cinétique de dépôt du silylène, la multiplication de la vitesse de réaction par le taux de 
couverture du site sur lequel la réaction se déroule, équations (7.11 et 7.12). Lors de nos 
simulations, nous définissons la densité totale de sites de surface (voir le tableau 7.5), en kmol 
par unité de surface, puis les taux de couverture respectifs des sites Si-OH et Si-O-Si, notés 





V (t) × × × ×P ( )
4 π×M RT Si OH
tγ θ
−








V (t) × × × ×P ( )
4 π×M RT Si O Si
tγ θ
− −






 La première réaction d’incorporation issue de la décomposition du silylène sur Si-OH 
et Si-O-Si conduit alors à la formation de deux nouveaux sites de surface, respectivement sites 
1 et sites 2, Fig.7.5. À partir de ces sites, nous avons implémenté les réactions de désorption 
de H2 afin de créer de nouveaux sites d’incorporation. Les deux nouveaux sites de surface 
issus de cette désorption de H2 sont notés sites 3 et 4 selon les désorptions respectives sur les 
sites 1 et 2, Fig.7.5. 
 La cinétique de désorption d’hydrogène est alors calculée avec une loi cinétique 
d’ordre un de type Arrhénius que nous multiplions par la densité des sites sur lesquels la 
désorption se déroulent, dont la valeur est calculée par le produit du taux de couverture des 
sites de désorption et de la densité totale de sites de surface (en kmol/m2), équation (7.13). 
 
des-H2 2
V (t) ( )
Ea
kT
des H totalee t Dν θ
−
−






Où DTotale = 7,64.10
-9 kmol/m2. 



























Figure 7.5 : Schéma de la première désorption de H2 sur les sites 1 et 2, et création des sites 3 
et 4 servant à l’étape de seconde incorporation avec les coefficients de collage γ5 à γ8 associés 
respectivement aux réactions (5) à (8), voir tableau 7.4. Sur les schémas, les points 
représentent les liaisons pendantes. 
  
 Pour les deuxièmes réactions d’incorporation, impliquant les coefficients de collage γ5 
à γ8, nous utilisons à nouveau la théorie cinétique des gaz en multipliant ici la vitesse de 
réaction du précurseur par le taux de couverture du site sur lequel la réaction se produit, 
équation (7.14), où γi représente le coefficient associé à la réaction considérée. 
 
incorporation-site SiH /SiH4 2
SiH /SiH4 2
1 8RT 1
V (t) × × × ×P ( )
4 π×M RTi Site







 Comme expliqué à différentes reprises, le dépôt de silicium par LPCVD génère une 
concentration molaire du silane environ 106 à 107 fois plus forte que celle du silylène. Donc 
lors de la deuxième réaction d’incorporation de silicium ce sont les sites formés par la 
réaction avec le silane qui sont majoritaires, soit sur la Fig.7.6, les sites 6 et 8. 
 
 
Figure 7.6 : Schéma des sites issus de la seconde incorporation : sites 5 et 7 issus des 
réactions du silylène respectivement sur les sites 3 et 4, et sites 6 et 8 issus des réactions du 
silane respectivement sur les sites 3 et 4. 
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 Ensuite, nous avons implémenté l’étape de seconde désorption d’hydrogène sur les 
deux sites 6 et 8. Le schéma de ces désorptions est représenté sur la Fig.7.7. La cinétique de 
désorption a ici aussi été traduite par une cinétique chimique de type loi d’Arrhénius d’ordre 
1, équation (7.13). Les deux nouveaux sites obtenus après désorption d’hydrogène sont 




Figure 7.7 : Schéma des sites issus de la seconde désorption : sites 9 et 10. 
 
 Les deux nouveaux sites 9 et 10 de la Fig.7.7 sont très proches d’un point de vue 
moléculaire respectivement des sites 5 et 7 de la Fig.7.6 issus de la seconde incorporation du 
silylène. Dans le chapitre 2, nous avons conclu que les structures 5 et 7 sont plus stables que 
les structures 9 et 10. De plus, nous avons trouvé des barrières d’énergie nulle pour réaliser la 
migration d’un hydrogène lié à un atome de silicium enterré vers un atome de silicium de 
surface. Nous avons donc considéré que la cinétique de migration d’hydrogène pour cette 
étape était nulle. Dans le schéma cinétique de nucléation, nous considérons alors que les sites 
9 et 10 sont équivalents aux sites 5 et 7. Cette simplification permet ainsi de considérer non 
plus quatre types de sites après la seconde étape d’insertion mais deux types de sites, les sites 
5 et 7, sur lesquels de nouveaux précurseurs peuvent s’incorporer. Ainsi, le nombre de 
mécanismes pour les prochaines étapes est divisé par deux. Cette simplification permet alors 
un gain important sur les temps de calcul. 
 À partir de ce stade, dans le chapitre 2, nous avons supposé que le schéma cinétique 
atteint la fin de la nucléation avec comme structures finales les sites 5 et 7, Fig.7.6. 
Cependant, il est certain que beaucoup d’autres configurations moléculaires de sites de 
surface existent à ce stade de la nucléation. Néanmoins par simplicité et par manque de temps 
nous concentrons notre étude sur ces deux sites. 
 
 Transition entre la nucléation et la croissance 
 
 On observe sur les deux configurations des sites 5 et 7 qu’elles présentent deux 
liaisons pendantes face à l’arrivée de nouveaux précurseurs gazeux. De plus, la gestion de 
sites imposée par le logiciel opère de la sorte que le nombre total de sites reste constant, un 
site est remplacé par un autre. À la fin de la nucléation, la simulation considère une espèce 
solide enterrée, soit le premier élément incorporé, et un site de surface correspondant au 
dernier élément incorporé. Cependant, seuls des sites peuvent interagir avec des molécules 
provenant de la phase gazeuse et non pas des espèces solides enterrées. Pour contourner ce 
fait et permettre aux sites 5 et 7 de pouvoir recevoir chacun deux précurseurs gazeux dus aux 
deux liaisons pendantes présentes sur chacun de ces sites, une étape de transition est créée 
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est multipliée par deux pour simuler la possibilité de double réaction sur ces sites, à la fois sur 
l’atome de silicium enterré et sur celui de surface, équation (7.15). Dans l’expression de 
l’équation (7.15), nous avons choisi les coefficients de collage γ5 pour le silylène et γ7 pour le 
silane, qui correspondent aux coefficients applicables lors de la phase de croissance. En effet, 
sur la Fig.7.5, l’incorporation du silane sur la structure 3, de part sa configuration, nous 
apparaît comme la plus représentative du mode de chimisorption du silane lors de la phase de 
croissance. 
 
transition SiH /SiH4 2
SiH /SiH4 2
1 8RT 1
V (t) × × × ×P ( ) 2
4 π×M RTi Site






 Ensuite, il faut implémenter une étape prenant en compte la désorption d’hydrogène 
dans les mécanismes d’incorporation de silicium. Pour cela, nous avons à nouveau considéré 
une cinétique d’Arrhénius d’ordre un. Nous avons choisi comme barrière d’activation la 
valeur de 2,16 eV, celle qui correspond au mécanisme de désorption pendant la phase de 
croissance. 
 Cette étape permet alors la création de deux concentrations de sites qui sont à la base 
de la formation des nanoplots de silicium, l’une issue des réactions sur Si-OH et l’autre issue 
des réactions sur Si-O-Si. Les sites ainsi créés correspondent aux premiers sites de croissance, 
dont la phase peut-être initiée puisque nous avons vu au second chapitre que la croissance est 
supposée démarrer après la deuxième incorporation de silicium. 
  
 IV.3- Schéma cinétique de la croissance 
  
 Après avoir modélisé la phase de nucléation, il nous faut définir le schéma utilisé pour 
représenter la croissance des nanoplots de silicium. Dans cette partie, nous allons définir 
comment la densité de nanoplots est calculée et à partir de ce stade, la méthodologie qui 
permet d’établir le schéma cinétique de la croissance. Grâce aux observations du premier 
chapitre, nous faisons l’hypothèse que les nanoplots ont une forme hémisphérique. La 
considération d’une telle forme géométrique permet alors la détermination du rayon moyen 
des nanoplots à chaque instant du dépôt. De plus, la quantité totale d’atomes de silicium 
déposés au cours du dépôt est calculée en considérant l’ensemble des sites issus d’une 
réaction de dépôt à partir des précurseurs gazeux. 
 
 Redéfinition de la densité totale de sites de surface 
 
 La gestion par sites de surface, nous l’avons vu, opère par le remplacement d’un site 
de surface par un autre. Ce schéma de simulation du dépôt limite le nombre d’atomes déposés 
au nombre total de sites initialement définis et au nombre de couches de superpositions 
verticales, correspondant aux arrivées successives de nouveaux précurseurs gazeux, Fig.7.8. 
Ce mode de gestion de sites implique que le nombre total d’atomes déposés soit égal au 
nombre d’atomes qui ont nucléé sur la surface multiplié par le nombre de couches verticales. 





Figure 7.8 : Schéma de la croissance verticale. 
 
 Cependant, la forme des nanoplots indique un mode de croissance en 3D, c’est-à-dire 
une croissance en volume et pas seulement verticale. Il nous faut donc prendre en compte des 
incorporations dans toutes les directions. Il nous faut donc contourner la gestion de sites 
imposée par le logiciel Fluent. Pour cela, nous introduisons une source de sites virtuels, tel 
que présenté dans la partie 6, disponible lors de la phase de croissance, qui ne sert pas lors de 
la phase de nucléation, Fig.7.9. Ce mode de gestion permet à la simulation de créer des sites 
de surface supplémentaires, qui proviennent des réactions issues de la croissance, par rapport 




Figure 7.9 : Schéma de la croissance en volume avec la source de sites virtuels. 
 
 Le nombre de sites virtuels doit être suffisamment important pour ne jamais limiter la 
croissance. Pour cela nous avons fait l’hypothèse que chaque site de surface Si-OH ou Si-O-Si  
peut être à l’origine d’un nanoplot de silicium de 9 niveaux atomiques, ce qui surestime 
largement ce qui peut survenir dans la réalité. Nous considérons également que chaque atome 
de silicium offre deux liaisons pendantes aux précurseurs gazeux incidents, on considère alors 
29 soit 512 fois plus de sites que le nombre de sites initiaux de surface. Dans nos simulations, 
au lieu de définir une densité initiale de site de 4,6.1018 sites/m2 comme présenté 
précédemment, nous prenons une densité virtuelle beaucoup plus importante, équation (7.16). 
SiO2 Surface non traitée ou traitée




















Si Si Si Si




virtuelle réelleDensité Densité 2 2,35.10= × =  en sites/m
2 (7.16) 
 
 Dans le tableau 7.6, nous regroupons les différentes fractions de sites utilisées selon le 
traitement du substrat, dans le cas où la source de sites virtuels nécessaire pour la croissance 
n’est pas prise en compte et dans le tableau 7.7, dans le cas où ces sites sont utilisés. Dans le 
logiciel de simulation, rappelons que la somme de tous les taux de couverture des sites de 
surface doit toujours être égale à 1. 
 
Taux de couverture θ Substrats Températures (°C) 
Sites OH Sites Si-O-Si Total 
Non traité 0,185 0,815 1 
Traité au HF 
500 
 0,39 0,61 1 
Non traité 0,12 0,88 1 
Traité au HF 
600 
0,33 0,67 1 
 
Tableau 7.6 : Taux de couverture initial des sites de surface réels du substrat. 
 
Taux de couverture θ* Substrats Températures (°C) 
Sites OH Sites Si-O-Si Sites virtuels Total 
Non traité 3,6.10
-4 1,59.10-3 0,99805 1 




-4 1,18.10-3 0,99805 1 
Non traité 2,3.10
-4 1,72.10-3 0,99805 1 
Traité au HF 
600 
6,4.10-4 1,31.10-3 0,99805 1 
 
Tableau 7.7 : Taux de couverture initial des sites de surface réels du substrat prenant en 
compte les sites virtuels servant à la phase de croissance. 
 
 Lors des simulations du dépôt de nanoplots, nous utilisons donc les taux de couverture 
θ* qui prennent en compte les sites virtuels, avec *
512
θθ = . 
 L’introduction du concept de sites virtuels implique donc une très large sous-
estimation des sites réels de surface lors de l’initialisation, puisqu’ils ont un taux de 
couverture initial, θ*, 512 fois plus petit que leur véritable taux de couverture, θ. Or, ce taux 
de couverture des sites réels est utilisé lors du calcul des cinétiques de réactions de la phase de 
nucléation, il nous faut donc en tenir compte lors du calcul des cinétiques afin de prendre en 
compte les véritables taux de couverture. Pour cela, nous multiplions les constantes de 
réaction par le ratio entre sites virtuels et sites réels afin de simuler les véritables taux de 
couverture de tous les sites de nucléation, équation (7.17), où γi représente le coefficient de 
collage associé à la réaction de nucléation considérée. 
 
*
nucléation SiH /SiH4 2
SiH /SiH4 2
1 8RT 1
V (t) × × × ×P ( ) 512
4 π×M RTi site
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Cette correction n’est pas nécessaire pour les cinétiques de désorption d’hydrogène. En effet, 
dans le calcul de la cinétique de désorption, équation (7.18), il apparaît le terme de densité 
totale de sites, *TotaleD , équation (7.19), cette densité intègre déjà le nombre de sites virtuels et 
donc le facteur 512. En multipliant la densité totale de sites par le taux de couverture du site 
de nucléation concerné par la désorption, on retrouve donc implicitement le taux de 
couverture réel du site de désorption. 
 
* *
des-H des-H Totale2 2










Totale TotaleD =D 512×   (7.19) 
 
 Pour le schéma cinétique de croissance, nous utilisons la morphologie des nanoplots 
afin de considérer la croissance sur une surface de dépôt, c’est-à-dire sur la surface 
d’hémisphères. Il nous faut alors connaître le nombre de nanoplots créés. Pour cela, nous 
allons utiliser les atomes de silicium déposés lors de la phase de nucléation comme base de 
formation des nanoplots de silicium. 
 
 Calcul de la densité de nanoplots déposés 
 
 L’étude des chemins réactionnels par DFT nous a montré que l’influence de l’oxyde 
du substrat disparaît à partir de la deuxième incorporation de silicium, que les coefficients de 
collage n’évoluent plus à partir de ce stade et ainsi que la croissance peut-être initiée. Nous 
définissons alors comme seuil de nucléation, l’instant où le nanoplot se compose de deux 
couches de silicium sur le rayon de son hémisphère. Pour compter la création d’un nanoplot, 
nous allons donc considérer ce seuil et trouver le nombre d’atomes incorporés directement sur 
le substrat qui correspond à ce seuil, soit le nombre d’atomes à l’interface entre le substrat et 
le nanoplot. 
 Calculons d’abord le rayon de ce seuil de nucléation. Pour cela, il nous faut connaître 




Figure 7.10 : Assemblage de deux réseaux cubique face centrée pour former une structure 
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 De manière géométrique, cette configuration est l’assemblage de deux mailles cubique 
face centrée, la deuxième étant la translation de la première sur le vecteur de coordonnées 
(a/4,b/4,c/4). Le paramètre de maille de cette structure reconstruite est égal à a = 5,43 Å [148]. 
Le réseau du diamant est relativement vide; la proportion maximale de l’espace qui puisse 
être remplie par des sphères dures est seulement de 0,34 soit environ 46 % du taux de 
remplissage d’une structure compacte. La maille élémentaire conventionnelle de la Fig.7.10 
contient huit atomes, équation (7.20). 
 
1 1
atomes 4 4 4 8
2 2
= + × + × =   
 




Et, on compte deux atomes de silicium à la surface d’une maille élémentaire, équation (7.21).  
 
1
atomes 1 2 2
2
= + × =  
 




Avec le paramètre de maille de la structure diamant du silicium, nous pouvons alors fixer le 
seuil de nucléation, les deux couches de silicium impliquent que le nanoplot critique doit 
avoir un rayon seuil égal à 1,09 nm, équation (7.22). 
 
10 9
seuilR 2 5,43.10 1,09.10
− −
= × =  en m (7.22) 
 
Notons que Nicotra et al. [50] ont élaboré un modèle cinétique de nucléation qui par 
comparaison avec leurs données expérimentales a fourni un rayon critique de 0,8 nm ; ils 
estiment qu’il s’agit du rayon minimum pour entamer la phase de croissance. Nous 
remarquons que cette valeur est assez proche de celle que nous considérons. 
 Il nous faut ensuite déterminer la surface de contact entre le nanoplot seuil et le 
substrat. Avec le rayon seuil établi, nous pouvons calculer la surface seuil de nucléation en 
supposant que les nanoplots de silicium ont une forme hémisphérique, équation (7.23). 
 
2 18
seuil seuilS R 3,71.10pi
−
= × =  en m
2 (7.23) 
 
Pour connaître le nombre d’atome à l’interface avec le substrat, il nous d’abord évaluer le 
nombre d’atomes de silicium par unité de surface. Grâce au paramètre de maille du silicium et 
en sachant qu’il y a deux atomes de silicium à la surface d’une maille élémentaire, on trouve 
7.1018 atomes de silicium par m2, équation (7.24). 
 
18










Ainsi en multipliant la surface seuil par le nombre d’atomes de silicium par unité de surface, 
nous obtenons le nombre d’atomes de silicium présent à l’interface entre le substrat SiO2 et le 
nanoplot critique, soit 25 atomes de silicium, équation (7.25). 
 
seuil seuil 2Si/m
N S N 25= × ≈  atomes de silicium (7.25) 
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 L’oxyde de silicium est un matériau amorphe, cependant l’oxyde thermique sur lequel 
est réalisé le dépôt peut être représenté par une structure de type β-cristobalite sur laquelle 
figurent également deux atomes à la surface de la maille élémentaire. Ce nombre d’atomes 
d’interface est donc en accord sur les deux structures d’interface considérées, celle du silicium 
et celle de son oxyde. 
 Dans le schéma cinétique de croissance, nous considérons donc qu’il faut 25 atomes 
de silicium incorporés directement sur le substrat pour initier la croissance d’un nanoplot. 
Lors des simulations, il nous est possible de déterminer le nombre d’atomes de silicium qui se 
sont incorporés directement sur le substrat, grâce à l’évaluation des taux de couverture des 
sites de surface, équation (7.26). 
 
  * * * * *atomes_nucléation Si-OH_initial Si-OH Si-O-Si_initial Si-O-Si Totale AN ( ) (θ θ (t) θ θ (t)) D Nt = − + − × ×  (7.26) 
 
Où *TotaleD représente la densité totale de sites de surface en mol/m
2 et NA, la constante 
d’Avogadro ; leur produit représente alors le nombre total de sites par unité de surface 
considérés dans ces simulations. Natomes_nucléation est le nombre d’atomes de silicium déposés 
sur le substrat par unité de surface. Ainsi, pour obtenir la densité de nanoplots par unité de 





N (t) N (t)
D (t)
N 25






 Une fois la densité de nanoplots connue, il faut déterminer la surface de dépôt 
présentée par les nanoplots aux précurseurs gazeux incidents. La cinétique de croissance sera 
ainsi appliquée sur cette zone de dépôt par l’intermédiaire d’un taux de couverture des sites 
présents à la surface des nanoplots. 
 
 Calcul du taux de couverture des sites de surface des nanoplots 
 
 Afin de déterminer ce taux de couverture, il nous faut calculer le nombre d’atomes de 
silicium présents à la surface des nanoplots, ce qui implique la connaissance du rayon d’un 
nanoplot en croissance. Cependant, la simulation nous permet seulement l’évaluation à 
chaque instant du nombre total d’atomes de silicium déposés par unité de surface provenant 
des sites créés pendant la phase de nucléation, *sites_nucléationθ , et de ceux provenant des sites 
créés pendant la phase de croissance, *sites_croissanceθ ,  équation (7.28). 
 
* * *
atomes_total sites_nucléation sites_croissance Totale AN (t) (θ (t) θ (t)) D N= + × ×∑  (7.28) 
 
Cette donnée peut alors conduire à l’évaluation du nombre d’atomes de silicium par nanoplot 
puisque l’on connaît la densité de nanoplot, équation (7.29). Néanmoins, ce raisonnement 
nécessite l’approximation qu’à chaque instant tous les nanoplots contiennent le même nombre 
d’atomes de silicium, ce qui n’est pas le cas. Dans notre modèle cinétique, nous n’effectuons 
pas de raffinement sur la dispersion en taille des nanoplots. Notons que nous travaillons sur 
des valeurs moyennes ; ainsi nous supposons que tous les nanoplots en croissance ont le 
même rayon à un instant donné. 













Une fois connu le nombre d’atomes de silicium par nanoplot, on peut déterminer le volume 
occupé par ces atomes dans un nanoplot afin de remonter à son rayon. Pour cela, nous 
utilisons le nombre d’atomes de silicium par unité volumique en sachant qu’il y a huit atomes 
de silicium dans une maille élémentaire, équation (7.30). 
 
28
3 3 10 3Si/m
8 8
N 5.10
(5, 43.10 )a −
= = ≈  
 





Ensuite, pour obtenir le volume occupé par les atomes de silicium dans un nanoplot, nous 
divisons le nombre d’atomes de silicium par nanoplot par le nombre d’atomes de silicium par 














Ainsi, avec l’expression du volume d’un hémisphère, équation (7.32), nous pouvons 
























Avec ce rayon, on peut déterminer la surface de dépôt en croissance, grâce à l’expression 
donnant la surface d’un hémisphère, équation (7.34). 
 
2
NP NPS (t) 2 R (t)pi= × ×  en m
2 (7.34) 
 
La connaissance de cette surface permet de déterminer le nombre d’atomes présents sur la 
surface de dépôt de chaque nanoplot, équation (7.35) en utilisant le nombre d’atomes de 
silicium par unité de surface.  
 
atomes_surface_NP NP 2Si/m
N (t) S (t) N= ×  atomes de silicium de surface par nanoplot (7.35) 
 
 Cependant, il nous faut soustraire, aux sites de surface des nanoplots, les sites de 
croissance en surface sur lesquels la désorption de H2 n’est pas encore effectuée, 
Natomes_surface_avec_H2. Ce nombre d’atomes est calculé à partir de l’équation (7.36). 
 
* *
atomes_surface_avec_H _ _ NP2 2
N (t) (t)sites avec H Totale AD Nθ= × ×  atomes de silicium de 
surface avant désorption 
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 Ensuite, pour obtenir le nombre d’atomes par nanoplot avant désorption, nous divisons 
le nombre total d’atomes de silicium de surface avant désorption de H2 par la densité de 










atomes de silicium de surface 





 Ainsi, on peut calculer le nombre de sites actifs après la désorption de H2 en calculant 
la différence entre le nombre d’atomes de silicium de surface par nanoplot et le nombre 
d’atomes de silicium de surface avant désorption de H2 par nanoplot, équation (7.38). 
 
atomes_surface_actifs _ NP atomes_surface_ NP atomes_surface_avec_H _ NP2
N (t) N (t) N (t)= −    
(7.38) 
 atomes de silicium de surface actifs par nanoplot  
 
 Enfin, nous pouvons calculer le taux de couverture sur l’ensemble des nanoplots, qui 
correspond au taux de couverture des sites actifs de croissance de la surface des nanoplots 
après la désorption de H2. Pour cela, nous divisons le nombre d’atomes actifs à la surface d’un 
nanoplot par le nombre d’atomes de silicium par unité de surface pour obtenir la surface 
active par nanoplot pendant la croissance, équation (7.39). Puis, nous multiplions cette surface 
par la densité totale de nanoplots pour obtenir le taux de couverture de la phase de croissance 














couverture_dépôt active_croissance_NP NPT (t) S (t)×D (t)=  (sans unité) (7.40) 
 
 Ainsi, pour la phase de croissance nous multiplions directement les constantes de 
réaction par le taux de couverture calculé dans l’équation (7.40) pour modéliser la surface de 
dépôt à considérer, équation (7.41), où γi représente le coefficient de collage associé aux 
réactions de croissance, soit γi = 1 pour le silylène et pour le silane, ce coefficient évolue entre 
γ7 et γ8, ce point va être approfondi dans le quatrième chapitre. 
 
croissance SiH /SiH couverture_dépôt4 2
SiH /SiH4 2
1 8RT 1
V (t) × × × ×P T (t)
4 π×M RTi








 Remarque : 
 
 Ce modèle cinétique de nucléation et de croissance ne permet pas de connaître le 
temps au bout duquel les nanoplots entrent en phase de coalescence. Les nanoplots continuent 
à se créer au cours du temps sans critère d’arrêt de la nucléation. Une solution envisagée serait 
l’élaboration d’un critère issu de données expérimentales qui indiquerait le début de la phase 
de coalescence. Pour cela, on pourrait considérer que ce critère prenne en compte le taux de 
couverture du substrat. Les observations expérimentales pourraient alors indiquer, en fonction 
des conditions opératoires, le seuil de coalescence. 
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V   Conclusion 
 
 
 Au cours de ce chapitre, nous avons mis en place le modèle de simulation à l’échelle 
du procédé. Nous avons d’abord rappelé que les travaux de modélisation de Cocheteau et al. 
[49,75-76] indiquent que les cinétiques hétérogènes classiques de la littérature ne permettent 
pas de simuler le dépôt de nanoplots de silicium. Nous avons alors implémenté dans le 
logiciel de simulation CFD une cinétique issue des calculs DFT à l’échelle atomique. Pour 
cela, nous avons dû déterminer comment faire le lien entre d’un côté des énergies de réaction 
issues de la théorie de l’état de transition et de l’autre les cinétiques hétérogènes. 
 
 Ce lien se fait en utilisant la théorie cinétique des gaz pour les réactions 
d’incorporation. Nous avons alors étudié le moyen de calculer les coefficients de collage des 
précurseurs gazeux à partir des énergies de réactions. Les résultats obtenus indiquent que seul 
SiH2 peut se chimisorber à la surface du substrat, avec un coefficient de collage largement 
inférieur à un. Le silane ne peut se chimisorber que sur des atomes de silicium déjà déposés et 
après déshydrogénation du site, avec un coefficient de collage compris entre 4.10-4 et 10-2 
suivant les sites pour des températures allant de 500 à 600°C. Dès la seconde chimisorption, 
sur un site déshydrogéné, le silylène a un coefficient de collage égal à un, ce qui indique que 
l’oxyde du substrat n’est plus influant. Ces résultats expliquent la période d’incubation 
observée dans la littérature et le caractère auto-catalytique des dépôts.  
 
 Enfin, nous avons présenté les schémas cinétiques de nucléation et de croissance que 
nous avons développés. Le schéma cinétique de nucléation permet d’établir la densité de 
nanoplots qui se forment à la surface du substrat. Le schéma cinétique de croissance permet 
d’évaluer le nombre total moyen d’atomes de silicium déposés et le rayon moyen des 
nanoplots au cours du dépôt. Ce modèle de croissance présente l’avantage de considérer 
seulement la surface de dépôt offerte par les nanoplots en formation. Cependant, il ne permet 
pas de représenter la coalescence des nanoplots. 
 
 Dans le prochain chapitre, nous allons analyser les résultats de simulation obtenus à 
l’échelle du procédé en les comparant aux données expérimentales dans l’objectif de valider 
le modèle multi-échelles et d’évaluer son intérêt pour l’amélioration du procédé de dépôt de 





















Simulations et études expérimentales à l’échelle du 
procédé 
 
La simulation un gain pour l’élaboration du dépôt de 









Analyse et validation du modèle multi-échelles 
 
 
I   Le réacteur LPCVD 
 
 
 Les nanoplots comme les couches épaisses sont élaborés dans un réacteur vertical 
tubulaire à murs chauds LPCVD de marque Tokyo Electronic Limited (TEL). Ce four permet 
le dépôt sur des wafers de 8 pouces de diamètre, soit environ 200 mm. Le schéma du réacteur 
avec ses dimensions en mm est présenté sur la Fig.8.1. 
 
 Dans la chambre du réacteur, les wafers (d’épaisseur 740 µm) sont disposés sur une 
nacelle qui peut en contenir 170, espacés les uns des autres de 4,5 mm. Les wafers sont 
numérotés du bas vers le haut, à partir du piédestal jusqu’à la cloche du réacteur, de 1 à 170.  
 Les gaz sont injectés par le bas du réacteur, circulent perpendiculairement à la nacelle 
dans la zone annulaire, puis dans les conditions LPCVD diffusent entre les wafers et 
redescendent derrière le contre-tube. Une pompe à l’extérieur régule le flux de sortie de 
manière à obtenir en sortie la pression opératoire souhaitée. Les gaz injectés sont très purs, 
pureté voisine de 99,99 %. 
 Le four est chauffé par l’intermédiaire de résistances électriques disposées autour du 
tube externe. La régulation de la température au sein de la chambre se fait grâce à des 
thermocouples. Ils sont au nombre de 5 et disposés le long de la charge à des distances à partir 
du bas du réacteur de 303, 490, 774, 1104 et 1306 mm. La gamme de températures possibles 
est de 400 à 800°C. 
 La gamme de pression est comprise entre 0,035 et 3 Torr. Notons qu’au delà de 2-3 
Torr de pression partielle en silane, il y a des risques de poudrage en phase homogène. Or, la 
formation de particules de silicium en volume est rédhibitoire dans ce procédé LPCVD. Si ce 
phénomène se produit, il faut alors arrêter le fonctionnement du réacteur et nettoyer sa 
chambre. 







Figure 8.1 : Schéma du réacteur tubulaire à murs chauds LPCVD du CEA-LETI. 
 
 Automatisation du procédé de dépôt 
 
 L’ensemble des opérations conduisant au dépôt LPCVD dans ce réacteur se déroule de 
manière automatisée à l’aide de programmes où seules les conditions opératoires sont 
spécifiées par l’opérateur responsable de l’équipement en salle blanche. 
 Le déroulement d’un dépôt est le suivant : 
 
• Introduction de la nacelle puis des wafers dans le tube du réacteur déjà chauffé à la 
température de 400°C. 
• Activation de la pompe pour atteindre une très faible pression, de l’ordre de quelques 
dixièmes de Pascals. 
• Injection d’azote pur pour remplir l’enceinte du réacteur et atteindre la pression 
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• Chauffage du réacteur pour passer de 400°C à la température opératoire désirée ; étant 
données les dimensions du réacteur, cette étape dure entre 3 et 4 heures selon la 
température. 
• Injection des gaz de dépôt et arrêt de l’injection d’azote : silane pur ou silane dilué 
avec un deuxième gaz. 
• Dépôt pendant la durée désirée, de 7 s à plusieurs minutes. La pression et la 
température restent constantes, sauf aux températures comprises entre 580 et 600°C où 
le fait de créer un gradient de température le long de la charge permet de compenser la 
chute de concentration des réactifs en augmentant la vitesse de réaction. 
• Arrêt de l’injection des gaz, atteinte du vide limite. 
• Injection d’azote pour atteindre la pression de déchargement des wafers. 
• Diminution de la température jusqu’à 400°C. 
• Fin des opérations : déchargement des wafers et de la nacelle. 
 
 Lors de l’injection des gaz précurseurs, la pression opératoire est modifiée à cause de 
l’évacuation de l’azote, il faut alors une certaine durée pour retrouver la pression souhaitée. 
 Ces durées ont été évaluées entre 7 et 11 s pour des pressions respectives de 0,035 et 1 
Torr et des débits respectifs de 100 et 300 sccm. Ainsi, si la durée de dépôt est voisine de 10 s, 
il est fortement probable que la pression évolue tout au long du dépôt. Pour que ce temps de 
mise en régime influence faiblement les dépôts, des durées supérieures à 30 s doivent être 
privilégiées. L’objectif de cette partie est entre autres de trouver des conditions opératoires 
permettant ces durées. 
 
 Gradients de température utilisés 
 
 Des gradients de températures sur la charge du réacteur sont utilisés pour les dépôts 
dont les températures opératoires sont comprises entre 580 et 620°C, voir le tableau 8.1. 
 
Gradient de température appliqué pour la température consigne de (°C) Position sur la 
charge à partir 
du bas du 
réacteur (mm) 
580 590 600 610 620 
303  578 588 598 608 618 
490 580 590 600 610 620 
774 580 590 600 610 620 
1104 588 598 608 618 628 
1306 591 601 611 621 631 
 
Tableau 8.1 : Gradients de température dans le réacteur LPCVD du CEA-LETI. 




II Dépôts expérimentaux de nanoplots à partir de SiH4 pur 
 
 
 La validation du modèle multi-échelles présenté dans le troisième chapitre, nécessite la 
confrontation des résultats de simulation avec des données expérimentales. Pour cela, nous 
avons choisi des dépôts effectués à partir de silane pur, dont les conditions opératoires 
figurent dans le tableau 8.2, issus des thèses de Mazen [35] (dépôt 10), Cocheteau [49] (dépôt 
11 et 12) et de nos résultats expérimentaux (dépôts 12 à 14). Le dépôt D12 a été réalisé à la 
fois par Cocheteau [49] et par nous même, en vue de vérifier la reproductibilité des résultats. 
 Ces dépôts ont été caractérisés par MEB FEG (Hitachi S5000) et ellipsométrie au 
CEA-LETI afin de déterminer la densité de nanoplots à partir des vues MEB FEG et de 
calculer un rayon moyen en combinant les deux techniques de caractérisation. Notons que les 
erreurs de mesure sont de l’ordre de 25 %, ce qui engendre des incertitudes assez élevées sur 
les résultats. 
 












D10 600 0,2 5-10-15-20 38 Non traité 
D11 590 0,12 15 11 Traité au HF 
D12 600 0,12 7 38 / 39 Non traité / 
Traité au HF   
D13 500 1 60-120-180 38 / 39 Non traité / 
Traité au HF   
D14 500 0,5 180-240-300 38 / 39 Non traité / 
Traité au HF   
 
Tableau 8.2 : Conditions opératoires du dépôt de nanoplots à partir de silane pur, dépôt 10 
issu de la thèse de Mazen [35], dépôt 11 et 12 sur substrat traité au HF issu de la thèse de 
Cocheteau [49] et dépôt 12 à 14 issus de nos résultats expérimentaux sur les deux types de 
substrat. 
 
 II.1- Dépôts à fortes températures et faibles pressions 
 
 Dans ce paragraphe, les résultats expérimentaux des dépôts D10 à D12 sont analysés. 
Sur les Fig.8.2 et 8.3, respectivement, la densité et le rayon moyen de ces nanoplots sont 
représentés ; notons que les mesures expérimentales ont été effectuées aux centres des wafers. 
D’après les données expérimentales obtenues lors de la thèse de Mazen [35], le dépôt 10 
atteint la phase de coalescence dans la période située entre 15 et 20 secondes. Sur la Fig.8.2, 
ce phénomène se traduit par la diminution de la densité entre ces deux durées. La coalescence 
du dépôt D10 est également observable sur la Fig.8.3, où le rayon moyen des nanoplots 
augmente brusquement entre 15 et 20 secondes. 











Figure 8.3 : Rayons expérimentaux moyens des dépôts D10 à D12, mesurés aux centres des 
wafers. 
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 Le dépôt D12 est réalisé à la même température que le dépôt D10 mais avec une 
pression et une durée inférieures. De plus, pour le dépôt D12, deux types de substrat ont été 
testés : des substrats non traités et des substrats prétraités au HF, qui présentent plus de sites 
silanols que les surfaces non traitées. La comparaison entre les deux types de substrat avec le 
dépôt D12, confirme la nucléation préférentielle observée sur les surfaces prétraitées au HF. 
En effet, sur le substrat ayant subi un prétraitement au HF (wafer 38), la densité de nanoplots 
mesurée est de 1,1.1012 NP/cm2 alors que le substrat n’ayant pas subi de prétraitement de 
surface (wafer 39), la densité de nanoplots mesurée est de 2,3.1011 NP/cm2, Fig.8.4. La 
densité de nanoplots est donc pour ce dépôt environ cinq fois plus grande sur un substrat 
prétraité au HF. Cette observation confirme de nouveau l’influence positive des liaisons 
silanols, Si-OH, sur la nucléation des nanoplots. Dans le tableau 7.5 du précédent chapitre, 
nous observons que le nombre de sites Si-OH sur un substrat traité est trois fois supérieur à 
celui existant sur un substrat non traité à 600°C. Or, ici la densité de nanoplots déposés est 3,6 
à 5 fois plus grande sur un substrat ayant subi un traitement HF, respectivement à partir des 
données issues de Cocheteau [49] ou de nos travaux. Cela signifie que l’augmentation du 
nombre de liaisons Si-OH a un effet de forte exaltation de la nucléation, dont le lien de cause 
à effet ne suit pas exclusivement une loi de proportionnalité. Ce point va être discuté, plus 




Figure 8.4 : Vues au MEB FEG du dépôt D12 de nanoplots de silicium : (a) sur un substrat 
prétraité au HF (wafer 38) et (b) sur un substrat non traité (wafer 39). 
 
 On observe sur la Fig.8.3 que le rayon moyen des nanoplots sur le substrat non traité 
du dépôt D12 est légèrement supérieur à ceux obtenus sur le substrat ayant subi un 
prétraitement au HF. Cette observation est liée au phénomène de zone de capture, présenté 
dans le premier chapitre, qui implique que les précurseurs gazeux impactant sur la surface 
diffusent préférentiellement vers les nanoplots déjà formés plutôt que de créer de nouveaux 
nucléi et cela d’autant plus que la surface est moins recouverte de liaisons Si-OH. Ainsi, pour 
un même dépôt, sur un substrat où la densité de nanoplots est plus faible que sur un autre, le 
rayon des nanoplots est supérieur, puisque la croissance est exaltée sur les nanoplots en 
formation. 
 
 Le dépôt D11, réalisé sur un substrat prétraité au HF à la même pression que le dépôt 
D12 et pour une température de 10°C inférieure, indique que la densité de nanoplots est plus 
faible que celles obtenues pour le dépôt D12 (substrat prétraité au HF) et que le rayon est par 
contre très voisin de ceux obtenus pour D12. Ici, la densité de nanoplots augmente donc avec 
une hausse de 10°C de température, d’autant plus que le dépôt D11 est plus long que le dépôt 
D12 sur substrat traité et que le régime de coalescence n’est pas atteint.  
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 II.2- Dépôts à faibles températures et fortes pressions 
 
 Dans ce paragraphe, les résultats expérimentaux des dépôts de nanoplots D13 et D14 
sont analysés. Ces dépôts ont été réalisés dans des conditions originales de température et 
pression en reprenant des résultats qui étaient très prometteurs de Cocheteau [30]. Sur la 
Fig.8.5, la densité de ces nanoplots est représentée ; ici aussi, les mesures expérimentales ont 
été réalisées aux centres des wafers. Pour ces dépôts à 500°C, nous observons toujours que la 
densité de nanoplots déposés est supérieure sur les substrats traités au HF par rapport à ceux 
n’ayant pas subi de prétraitement. Les densités, avec prétraitement de surface ou pas, sont 
supérieures pour le dépôt D13 par rapport au dépôt D14 pour une même durée de dépôt, soit 
ici 180 s. Cette différence vient probablement du fait que le dépôt D13, réalisé avec une 
pression totale de 1 Torr, permet la production de plus d’espèce insaturée SiH2, en privilégiant 
la réaction en phase homogène de décomposition du silane, plutôt que le dépôt D14, réalisé à 
0,5 Torr. Comme nous avons montré, dans le second chapitre, que le SiH2 contribue 
essentiellement à la création de la première incorporation de silicium, une concentration plus 
élevée de cette espèce favorise donc la nucléation. De plus, les densités de nanoplots 
augmentent plus rapidement avec la durée de dépôt pour l’essai D13 que pour le D14. Ici 
encore cette observation est liée à l’exaltation du silylène qui est plus importante à 1 Torr 
plutôt qu’à 0,5 Torr de pression totale, et cela encore une fois pour les deux types de substrat. 
 Pour ces deux dépôts, les mesures par ellipsométrie n’ont pas apporté de résultats 




Figure 8.5 : Densités expérimentales moyennes des dépôts D13 et D14, mesurées aux centres 
des wafers. 
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III   Simulation multi-échelles des dépôts de nanoplots à 
partir de SiH4 pur 
 
 
 Les dépôts D13 et D14 n’ont pas été simulés ici puisqu’une partie des résultats 
expérimentaux n’est pas exploitable. Pour simuler les dépôts D10 à D12, nous avons utilisé le 
maillage simple présenté au chapitre 3 partie 6, avec pour objectif la mise au point du schéma 
cinétique tout en minimisant les temps de calculs. Ce maillage comprend la zone d’entrée des 
gaz précurseurs et les treize premiers wafers sur lesquels sont simulés les dépôts de nanoplots 
de silicium, voir la Fig.8.6. Notons que le critère de temps de calcul, est très important à cause 
des mécanismes cinétiques assez complexes que nous avons incorporés au code Fluent qui 
ralentissent de manière drastique l’exécution des simulations. De plus, les mesures 
expérimentales ont été effectuées aux centres des wafers, sur les wafers 38 ou 39 ou dans le 
cas du dépôt D11, sur le wafer 11. Ainsi lors des simulations sur le maillage simple 
comprenant les wafers 1 à 13, nous devons garder à l’esprit cette contrainte de simulation. 
 Notons que pour ces simulations, le gradient de température n’est pas considéré 
puisque nous considérons seulement une petite partie du réacteur où la température est 
isotherme. 
 
 III.1- Choix de simulations 
  III.1.a- Schéma cinétique global 
 
 Les lois cinétiques homogènes sont celles de formation et disparition de silylène à 
partir du silane présentées au premier chapitre, partie 3. Dans le maillage simple utilisé, 
figurent deux types de surface, d’une part celle des parois du réacteur et d’autre part celle des 
wafers. Ces deux régions ne sont donc pas constituées du même type de substrat : en effet les 
parois sont recouvertes de silicium alors que les wafers sont composés d’oxyde de silicium. 
Ces deux régions ne subissent donc pas les mêmes mécanismes chimiques. Pour prendre en 
compte cette différence, nous avons créé deux types de mécanismes. Le premier mécanisme 
(mécanisme 1 sur la Fig.8.6) correspond aux schémas cinétiques de nucléation et de 
croissance multi-échelles définis dans le troisième chapitre (septième partie). Ce mécanisme 
est appliqué sur les wafers où le dépôt des nanoplots a lieu. Le deuxième mécanisme 
(mécanisme 2 sur la Fig.8.6) correspond à un schéma cinétique classique du dépôt de silicium 
sur substrat de silicium pour couches épaisses, tel que présenté dans la partie 3, au premier 
chapitre. Ce second mécanisme est appliqué sur les parois du réacteur. Ce découpage 
cinétique a permis une meilleure représentation des conditions expérimentales des dépôts. 
 
  III.1.b- Choix du maillage 
 
 La zone de maillage dans laquelle la simulation doit rendre compte le plus précisément 
possible des valeurs physiques du procédé de dépôt des nanoplots est la zone inter-wafers. 
Nous avons donc effectué une étude de sensibilité du maillage dans cette zone. Pour cela nous 
avons choisi d’étudier cinq maillages dont le nombre de mailles entre chaque wafer varie 
suivant les valeurs 3, 6, 8, 10 et 12 mailles. 
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 Pour étudier l’impact du nombre de mailles dans l’espace inter-wafers, nous avons 
considéré la simulation du dépôt D10 d’une durée de 20s. Nous avons réalisé les simulations 
sur les différents maillages et nous avons réalisé une comparaison sur la concentration molaire 
du silylène dans la zone de dépôt des wafers, puisqu’il s’agit d’une espèce très peu concentrée 
mais d’une très grande importance pour le régime de nucléation. Il est donc primordial 





Figure 8.6 : Schéma des zones de dépôt sur le bas du réacteur (13 premiers wafers), 
mécanisme 1 : sur les wafers et mécanisme 2 : sur les parois du réacteur. 
 
 Entre les différents maillages l’écart de concentration est de 0,4 % maximum à 5 
secondes de dépôt, puis pour les autres temps de dépôt il est au maximum de 5 %. Cet écart 
peut-être considéré comme important. Cependant en termes de densité de nanoplots déposés, 
cet écart se situe entre 0,1 à 1,5 %. Il apparaît donc que l’influence du nombre de mailles est 
faible pour la quantification du régime de nucléation. Cependant pour ces maillages, les temps 
de calcul constituent un critère important de choix, il est donc judicieux de privilégier une 
finesse de maillage qui permette également des temps de calculs pas trop longs. En effet, pour 
les maillages dont la zone inter-wafers est constituée d’au moins huit mailles, les temps de 
calcul sont rédhibitoires, plusieurs mois. Notre choix se portera donc sur une zone inter-
wafers constituée de trois mailles car les résultats sont très similaires de celle composée de six 
mailles. Ce maillage simple est alors constitué de 2055 mailles et permet des temps de calculs 








Dépôt de NP de Si
Parois
Mécanisme 2
Substrat de Si 
Si
Si dû aux dépôts 
successifs
Silicium déposé en couche 
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 III.2- Simulations des dépôts de nanoplots 
   
 Dans ce paragraphe, nous analysons les deux phases qui régissent le dépôt des 
nanoplots, soit la nucléation et la croissance. Or, rappelons que lors des dépôts, il y a une 
phase initiale d’injection d’azote pur, avant l’injection ici du silane pur, pour remplir 
l’enceinte du réacteur et atteindre la pression opératoire souhaitée grâce à l’action de la 
pompe. Pour simuler cette phase, nous avons effectué des premières simulations en régime 
permanent qui ne prennent en compte que l’hydrodynamique du dépôt avec balayage d’azote 
pur dans les conditions opératoires du dépôt.  
 Ensuite, le résultat de ces premières simulations est utilisé comme initialisation des 
simulations des dépôts de nanoplots. Le calcul des écoulements et du transfert de matière est 
ensuite effectué en régime transitoire. Pour le dépôt D10, nous avons représenté sur la Fig.8.7, 
le profil de la vitesse d’écoulement des gaz à la fin du dépôt, soit au bout de 20 secondes. 
Nous observons que le fait de considérer seulement une petite partie du réacteur n’affecte pas 
l’écoulement des gaz : dans la zone annulaire le profil d’écoulement est bien parabolique et 
dans la zone inter-wafers, la vitesse d’écoulement est très faible, pour ce dépôt, de l’ordre de 





Figure 8.7 : Profil simulé de la vitesse d’écoulement du gaz sur le bas du réacteur (en m/s) 
pour le dépôt D10 à la fin du dépôt (20 s). 
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  III.2.a- Simulations de la nucléation et comparaisons avec l’expérience 
 
 Le dépôt D10 a été réalisé sur un substrat n’ayant pas subi de prétraitement HF, ainsi 
nous avons attribué à la surface de dépôt les taux de couverture des sites de surface 
correspondant au substrat non traité définis dans le tableau 7.7 du chapitre précédent. Pour 
l’essai D11, ont été employés des substrats ayant subi un prétraitement HF, et pour D12, les 
deux types de substrats ont été utilisés, ainsi les simulations pour D11 et D12 sur substrat 
traité ont été définies avec des surface qui prennent en compte le nombre plus élevé de sites 
silanols. Cependant, le logiciel de simulation Fluent considère la matière de manière continue, 
ce qui implique que le caractère discret des différents sites de surface sur le substrat de SiO2 
ne peut pas être pris en compte. De plus, les mécanismes de diffusion de surface, qui ont lieu 
lors des dépôts LPCVD ne sont pas pris en compte par notre approche. Or, sur un substrat qui 
a subi un prétraitement au HF, nous avons vu que le nombre de sites plus réactifs à la 
nucléation, soit les sites silanols, est plus important. Cela implique que les sites de 
chimisorption sont plus nombreux, donc les phénomènes de diffusion de surface sont 
certainement moins importants sur ce type de substrat que sur un substrat non traité. 
Rappelons que dans le modèle développé dans le troisième chapitre, nous avons évalué que le 
nombre d’atomes de silicium présent à l’interface entre le substrat SiO2 et un nanoplot, 
nécessaire pour compter la création d’un nanoplot supplémentaire doit être de 25 atomes de 
silicium. De part le caractère discret des sites de surface qui n’est pas considéré par le logiciel 
et notre manque de représentation des phénomènes de diffusion de surface, sur un substrat 
traité au HF, le nombre minimum d’atomes de silicium présent à l’interface entre le substrat 
SiO2 et un nanoplot stable doit être inférieur à celui que nous avons évalué au troisième 
chapitre. Donc, pour optimiser le calcul du nombre d’atomes de silicium à considérer pour 
compter la naissance d’un nanoplot sur la surface selon le type de substrat, nous avons réalisé 
une étude de sensibilité de ce paramètre. Nous avons trouvé que sur un substrat n’ayant pas 
subi de prétraitement de surface, le nombre de 25 atomes convient idéalement à la 
représentation de la nucléation. Et nous avons estimé pour les simulations de dépôts sur des 
substrats traités au HF que le nombre de 3 atomes convient pour représenter le nombre seuil 
comptant pour la naissance d’un nanoplot. Ces deux nombres sont les seules paramètres 
ajustables de notre modèle de nucléation. 
 
 Puis nous avons utilisé les coefficients de collage des différentes réactions définies 
dans les tableaux 7.2 et 7.4 présentés également dans le chapitre précédent. Sur la Fig.8.8, 
nous avons représenté l’évolution temporelle de la densité simulée des nanoplots déposés au 
centre du wafer 13 et les densités expérimentales présentées au paragraphe précédent afin 
d’analyser notre modèle multi-échelles. 
 
 Sur la Fig.8.8 on observe que les simulations des différents dépôts suivent les 
tendances expérimentales aussi bien pour les cas des substrats traités que pour ceux non 
traités. Ces simulations présentent un écart par rapport aux données expérimentales, dans la 
gamme de l’erreur de comptage manuel des images MEB FEG, qui est rappelons le de 25 %, 
pour les temps de 15 et de 20 secondes du dépôt D10 et pour les dépôts D11 et D12. Pour le 
dépôt D10, Mazen et al. [35] ont observé sur les valeurs expérimentales entre 15 et 20 
secondes de dépôt l’apparition du régime de coalescence, nos simulations ne permettent pas 
de prendre en compte ce phénomène. À la place on observe une augmentation moins 
prononcée de la densité des nanoplots. La prise en compte de ce phénomène constitue une 
perspective de ce travail de modélisation. 





Figure 8.8 : Densités simulées (courbes) et expérimentales (croix) des dépôts D10 à D12 
calculées aux centres des wafers. 
 
Nous remarquons que les données simulées suivent particulièrement bien la densité 
expérimentale issue des travaux de Cocheteau [49] pour le dépôt D12 et des travaux de Mazen 
[35] pour les temps de 5 et 10 secondes du dépôt D10. Il nous appartient alors d’émettre des 
critiques quant aux méthodes de mesures expérimentales et/ou à la reproductibilité des dépôts. 
En effet, rappelons que la mesure de la densité étant manuelle, la différence d’opérateur est un 
facteur contribuant beaucoup à l’imprécision des mesures. De plus, étant données les courtes 
durées de ces dépôts, il est fort probable que les dépôts ne soient pas assez reproductibles. 
Dans la suite de ce manuscrit, nous discuterons à nouveau de ces verrous d’élaboration et de 
caractérisation. 
 
 Grâce au suivi de l’évolution temporelle des sites de surface, nos simulations nous 
permettent de savoir de quels sites initiaux sont issus les sites de nucléation, ainsi nous 
pouvons analyser l’importance des deux types de sites de surface présents sur le SiO2 pour la 
nucléation. Nous avons évalué la contribution des sites Si-OH à la nucléation, le complément 
étant la contribution des sites de surface Si-O-Si. On observe que la contribution des sites 
hydroxyles à la nucléation simulée est comprise entre 66 et 68 % au cours des dépôts sur les 
substrats n’ayant pas subi de prétraitement et de l’ordre de 88 % pour les substrats qui ont 
subi un prétraitement au HF. Ce résultat confirme les observations expérimentales concluant 
que les sites de surface Si-OH favorisent la nucléation des nanoplots. 
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 De plus, si l’on prend l’exemple du dépôt D10, de 5 à 20 secondes, 1,4 à  2,5 % des 
sites initiaux de surface sont recouverts. Sur tous les autres dépôts simulés, on trouve 
également ce faible pourcentage de sites initiaux consommés par la première incorporation. 
Dans le paragraphe sur le régime de croissance, nous comparerons ce taux de couverture avec 
celui trouvé expérimentalement. 
 En conclusion pour la nucléation, le modèle multi-échelles est adapté pour suivre le 
comportement du dépôt de nanoplots quel que soit le type de substrat puisque la densité des 
nanoplots est plutôt bien suivie par rapport aux valeurs expérimentales si l’on tient compte de 
l’erreur de comptage réalisée lors de l’observation des images MEB FEG. Analysons à 
présent le régime de croissance. 
 
  III.2.b- Simulations de la croissance et comparaisons avec l’expérience 
 
 Lors des essais expérimentaux, l’appareil de mesure utilisé pour déterminer la taille 
des nanoplots est l’ellipsomètre. Cependant rappelons que cet appareil ne permet pas 
d’accéder directement au diamètre des nanoplots. En effet, l’ellipsométrie permet la mesure 
de la quantité de silicium déposé totale grâce à l’épaisseur moyenne de silicium mesurée eSi. 
La connaissance de cette épaisseur combinée à celle de la densité de nanoplots comptée sur 
les images MEB FEG, permet alors d’exprimer une valeur du rayon moyen des nanoplots en 























Ainsi, grâce à cette épaisseur on peut calculer le nombre d’atomes de silicium déposés par 
unité de surface de wafer afin de réaliser une comparaison avec les données issues des 
simulations, équation (8.3). 
 
atomes_Si_exp Si 3Si/m
N e N= ×   en atomes/m2 (8.3) 
 
Où NSi/m3 représente le nombre d’atomes de silicium par unité de volume présenté au 
troisième chapitre. 
 
 Dans notre modèle multi-échelles, rappelons que pour la cinétique de désorption de 
l’hydrogène, il n’y a aucun consensus dans la littérature sur le choix du facteur pré-
exponentiel. Ainsi, pour obtenir un paramètre fiable dans nos simulations, nous avons testé 
différentes valeurs pour ce facteur en fonction des données disponibles dans la littérature qui 
vont de 1010 à 1015 s-1 pour ce paramètre. Or, la cinétique de désorption de H2 contrôle le 
nombre de sites disponibles lors de la croissance. Le facteur pré-exponentiel est donc d’une 
grande importance pour la modélisation du dépôt. En effet, lors de nos différents essais, nous 
avons pu constater que sa variation d’un facteur seulement deux influe de manière très forte 
sur le nombre total d’atomes déposés. Le facteur pré-exponentiel qui donne alors la croissance 
la plus proche des valeurs expérimentales a pour valeur 7.1012 s-1. Cette valeur a été utilisée 
dans toutes nos simulations des dépôts de nanoplots. C’est le seul paramètre ajustable de notre 
modèle de croissance. 
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 Sur la Fig.8.9, nous comparons le nombre total d’atomes de silicium déposés simulé 
au cours du temps avec le nombre d’atomes mesuré expérimentalement pour les différents 
dépôts. La quantité d’atomes de silicium déposés au cours des dépôts est une indication 
directe de l’avancée du régime de croissance. On observe que la simulation suit les tendances 
expérimentales. Cependant les différences entre les données expérimentales et simulées 
demeurent importantes, supérieures à 50 %, pour les dépôts D11, D12 sur un substrat non 
traité et au temps de 20 secondes pour le dépôt D10. En effet, seuls les ordres de grandeur 
sont respectés. Et pour le dépôt D10, pour lequel nous disposons de plusieurs points en 
fonction du temps, nous observons que l’évolution de la quantité totale d’atomes déposés est 
assez bien reproduite par le modèle multi-échelles. Cependant, nous devons faire preuve d’un 
regard critique à ce stade, sur l’analyse des résultats expérimentaux puisque la mesure de 
l’épaisseur moyenne de silicium déposée par ellipsométrie montre des différences avec les 
observations visuelles des images MEB FEG. Sur de nombreuses images, la taille observée 
des nanoplots semble plus importante que celle calculée à partir des mesures d’ellipsométrie. 
Ici encore, des limites de la caractérisation apparaissent. Néanmoins, pour les dépôts D12, sur 
un substrat traité, et D10, de 0 à 15 secondes, les points expérimentaux sont assez bien 




Figure 8.9 : Nombre total d’atomes de silicium déposés au cours du temps, simulé (courbes) 
et expérimentale (croix) des dépôts D10 à D12 calculé aux centres des wafers. 
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 Pour le temps de 20 s du dépôt D10, où la différence entre simulation et valeurs 
expérimentales est importante par rapport aux trois autres temps caractéristiques de ce dépôt, 
nous attribuons cette mauvaise représentation du comportement du dépôt encore une fois au 
régime de coalescence. 
 Une des caractéristiques influant de manière importante sur le fonctionnement des 
mémoires non volatiles est le rayon des nanoplots. Cette donnée morphologique doit être 
maîtrisée lors de leur élaboration. Ainsi il est intéressant de savoir si le modèle multi-échelles 
représente correctement son évolution. Sur la Fig.8.10, nous avons représenté la comparaison 
du rayon issu de la simulation et du rayon expérimental des nanoplots au cours des dépôts 
étudiés. On observe également pour cette caractéristique quelques écarts, au maximum de 30 
%, entre simulations et points expérimentaux pour les dépôts D11, D12 sur un substrat non 
traité et au temps de 20 secondes pour le dépôt D10. Ici encore, la non prise en compte de 
l’étape de coalescence par le modèle est perceptible pour le dernier point expérimental du 
dépôt D10. Pour les dépôts D12, sur un substrat traité, et  D10, de 0 à 15 secondes de dépôt, 
nous remarquons que l’écart calculé entre simulation et points expérimentaux est très faible, il 




Figure 8.10 : Rayons moyens des nanoplots (en nm) au cours du temps, simulés (courbes) et 
expérimentales (croix) des dépôts D10 à D12 calculés aux centres des wafers. 
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 Rappelons que lors de l’analyse du régime de nucléation, nous avons vu que 1,4 à  2,5 
% des sites initiaux de surface sont recouverts pour le dépôt D10. Ici la connaissance du rayon 
moyen des nanoplots et de leur densité nous permet de déterminer le taux de couverture total 
de ces nanoplots supposés hémisphériques sur le wafer. Pour le dépôt D10, ce taux est donné 
sur le tableau 8.3. 
 
Taux de couverture de la surface d’un wafer par les nanoplots 
(%) 
Temps du 
dépôt D10 (s) 
Expérimental Simulé 
5 3,8 3,4 
10 10,6 14,7 
15 38 34,7 




Tableau 8.3 : Taux de couverture de la surface d’un wafer par les nanoplots expérimentaux et 
simulés aux différents temps du dépôt D10. 
 
 Tout d’abord, notons que le taux de couverture total d’un wafer par les nanoplots est 
correctement représenté par la simulation avant l’atteinte du régime de coalescence. Ces taux 
de couverture sont très supérieurs à ceux correspondant aux sites initiaux de surface 
recouverts par les sites de premières incorporations provenant de la première décomposition 
du silylène. En effet, dans nos simulations, les sites issus de la première décomposition du 
silylène sont des indications pour représenter les sites initiant la formation des nanoplots et 
non la couverture totale de la surface des wafers. Nous l’expliquons par le fait que la majorité 
des atomes qui se lient à la surface peuvent provenir de mécanismes issus du régime de 
croissance des nanoplots et donc de leur aptitude à créer des liaisons entre les atomes des 
nanoplots et les sites de surface. Dans notre modèle, ces incorporations sur le substrat ne 
peuvent pas être considérées. Il s’agit là d’une perspective de travail. Pour représenter la 
couverture totale de la surface, les seuls paramètres indicateurs dans nos simulations sont 
alors le rayon et la densité des nanoplots. 
 La simulation de ces quatre dépôts et leur comparaison avec les résultats 
expérimentaux nous indiquent que le modèle multi-échelles permet une représentation 
correcte en tendance du comportement des dépôts. 
 III.3- Analyse des cinétiques de dépôt 
 
 Le modèle multi-échelles permet de différencier les vitesses de dépôt des différents 
précurseurs en distinguant même les deux principaux régimes des dépôts, soit la nucléation et 
la croissance. 
  III.3.a- Simulations de la cinétique de dépôt de nucléation 
 
 La modélisation de ce régime de dépôt est directement liée à la prédiction de la densité 
de nanoplots déposés. Dans ce sous-paragraphe, nous allons analyser si le silylène est 
effectivement l’espèce prépondérante pour le régime de nucléation. Nous avons exprimé les 
vitesses de nucléation en Å/min sur la surface des wafers à des fins de comparaison avec les 
cinétiques de croissance. 
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 Vitesse de dépôt du silylène : SiH2 
 
 Sur la Fig.8.11, nous avons représenté l’évolution des vitesses de dépôt simulées 
issues de la décomposition du silylène pour le régime de nucléation des dépôts D10 à D12. 
Cette cinétique représente la vitesse à laquelle les deux premiers atomes de silicium issus de 
la décomposition du silylène sont incorporés à la surface. En fait, seule la première 
chimisorption apparaît ici, car la deuxième a une vitesse très faible puisque à ce niveau le 
silane entre en concurrence directe avec le silylène et du fait de sa plus forte concentration 
contribue plus que le silylène à la seconde chimisorption. Nous remarquons sur ce graphique 
que la vitesse de nucléation diminue avec le temps. Cette observation est directement liée à la 
diminution de la contribution du silylène à la nucléation au profit de la croissance. En effet, le 
collage du silylène est favorisé sur la surface des nanoplots en croissance plutôt que sur le 
substrat de SiO2, où les différents coefficients de collage du silylène sont inférieurs à un. 
 
 
Figure 8.11 : Simulations des vitesses des dépôts D10 à D12, issues de la décomposition du 
silylène pour le régime de nucléation (en Å/min) au cours du temps, calculées aux centres des 
wafers. 
 
 Parmi l’ensemble des dépôts analysés, le dépôt D10 est réalisé aux plus hautes 
températures et pressions utilisées ; ainsi on observe sur la Fig.8.11 que la cinétique de 
nucléation du silylène est la plus élevée pour ce dépôt. Le dépôt D12 est réalisé à la même 
température que D10, soit 600°C, mais avec une pression opératoire inférieure, ici la cinétique 
de dépôt du silylène est alors inférieure à celle du dépôt D10. De plus, le dépôt D12 a été 
réalisé sur les deux types de substrat, on observe qu’au début du dépôt la cinétique de 
nucléation du SiH2 est supérieure sur le substrat traité au HF puis très rapidement croise la 
courbe de la cinétique sur le substrat n’ayant pas subi de prétraitement. Le fait que les 
cinétiques de nucléation se croisent pour le dépôt D12 s’explique par la consommation plus 
élevée du silylène sur le substrat traité au HF, comme on peut le voir sur la Fig.8.9, où la 
quantité d’atomes déposés est plus importante sur le substrat traité en raison de la densité 
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beaucoup plus forte de nanoplots et donc de la surface de dépôt proposée aux précurseurs 
gazeux incidents. Notons aussi que la faible concentration du silylène dans le réacteur 
accentue fortement la différence de consommation de cette espèce. De plus, sur ce dépôt la 
distinction que nous avons faite dans notre modèle en considérant deux nombres différents 
d’atomes seuil pour le calcul de la densité se justifie si l’on observe l’aire considérée par les 
deux courbes simulées de la vitesse de nucléation. En effet, l’aire pour le substrat non traité 
est supérieure à celle obtenue pour le substrat traité au HF, ainsi il paraît justifié d’utiliser un 
nombre d’atomes seuil inférieur dans le cas des substrats traités au HF, soit comme nous 
avons préalablement déterminé 3 atomes seuil dans le cas des substrats traités au HF au lieu 
de 25 dans le cas des substrats non traités. Enfin, le dépôt D11 réalisé à une température 
inférieure au dépôt D12 mais à la même pression opératoire, présente la cinétique de 
nucléation la plus faible. 
 L’impact du silylène sur la nucléation a une forte intensité aux premiers instants des 
dépôts. Néanmoins, il apparaît que son influence est présente jusqu’à la fin des dépôts, 
puisque des nanoplots sont crées en permanence, même si elle est moins prononcée. 
 
 Vitesse de dépôt du silane : SiH4 
 
 Sur la Fig.8.12, nous avons représenté l’évolution des vitesses de dépôt simulées 
issues de la décomposition du silane pour le régime de nucléation des dépôts D10 à D12. 
Cette cinétique représente la vitesse à laquelle le silane s’incorpore aux sites issus de la 
première incorporation du silylène et ayant subi la première désorption de H2. Cette cinétique 
de nucléation est donc limitée par ces deux mécanismes et traduit la vitesse de consommation 
des sites du deuxième niveau de la nucléation alors que le silylène considère lui les deux 
niveaux de chimisorption de ce régime. Cette vitesse de nucléation du silane est à peu près 
constante au cours du temps. En effet, nous venons de voir que la nucléation du silylène se 
produit sur toute la durée des dépôts. Ainsi tant que des premiers sites d’incorporation sont 
créés par la décomposition du silylène, le silane peut contribuer à la nucléation. De plus, la 
consommation du silane par rapport à la quantité introduite est faible, ce qui implique que sa 
concentration varie peu au cours des dépôts. Grâce à sa très forte concentration en 
comparaison de celle du silylène, le silane a une cinétique de nucléation pour la deuxième 
incorporation beaucoup plus forte, il est même le responsable exclusif de cette seconde 
chimisorption. De plus, les sites sur lesquels a lieu cette réaction sont consommés très 
rapidement après leur formation. L’ensemble de ces phénomènes contribue à rendre la vitesse 
de nucléation du silane constante au cours du temps. 
 
 Pour les dépôts D10 à D12, la cinétique de nucléation du silane suit les mêmes 
tendances que celles observées avec le silylène en fonction des différentes conditions 
opératoires de pressions et de températures. Néanmoins, le traitement de surface n’a aucun 
effet sur la nucléation du silane comme nous le constatons sur les deux courbes du dépôt D12. 
En effet, seule la première incorporation, celle du silylène, est influencée par le prétraitement 
de surface. Pour la nucléation du silane, soit seulement la deuxième incorporation, la forte 
concentration du silane n’entraîne pas une différence importante en fonction des deux types 
de substrat puisque cette incorporation implique un nombre très faibles de sites de surface qui 
sont de plus créés et consommés très rapidement. 
 
 En conclusion, le silane contribue pour la seconde incorporation environ à 97,5 % 
pour les premiers instants des dépôts jusqu’à 99 % pour la fin des dépôts. Cependant, comme 
la cinétique de nucléation du silane ne concerne pas la première incorporation, le régime de 
nucléation est uniquement initié par la décomposition du silylène. Donc pour contrôler le
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régime de nucléation et par là la densité de nanoplots déposés, il est indispensable de maîtriser 
la production en phase gazeuse du silylène, l’espèce prépondérante pour ce régime. 
 
 
Figure 8.12 : Simulation des vitesses des dépôts D10 à D12, issues de la décomposition du 
silane pour le régime de nucléation (en Å/min) au cours du temps, calculées aux centres des 
wafers. 
 
  III.3.b- Simulations de la cinétique de dépôt de croissance 
 
 Ce régime de dépôt est lié à la prédiction de la quantité totale d’atomes de silicium 
déposés. Dans ce deuxième sous-paragraphe, nous allons analyser pourquoi les cinétiques 
classiques de la littérature ne permettent pas de reproduire la croissance du dépôt de 
nanoplots. Notons qu’ici toutes les vitesses de dépôt sont rapportées à la surface du wafer. 
 
 Vitesse de dépôt du silylène : SiH2 
 
 Sur la Fig.8.13, nous avons représenté l’évolution des vitesses de dépôt simulées 
issues de la décomposition du silylène pour le régime de croissance des dépôts D10 à D12. 
Sur ce graphique, de manière opposée au régime de nucléation, la vitesse de dépôt augmente 
avec le temps. Cette observation est logique puisque la vitesse de croissance représente la 
cinétique de dépôt sur des nanoplots dont la surface de dépôt augmente constamment au cours 
du temps. 
 De plus, en accord avec les observations expérimentales, on note que la cinétique de 
croissance du silylène est plus élevée pour la température la plus élevée, dépôt D10 et D12 par 
rapport à celle du dépôt D11. De même pour la pression opératoire, à la même température et 
à pression plus élevée, dépôt D10, la cinétique de croissance est supérieure à celle du dépôt 
D12. Le prétraitement de surface au HF joue également un rôle sur la cinétique de croissance 
du silylène. En effet, lorsque la surface initiale de dépôt subit un prétraitement au HF la
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densité de nanoplots déposés est plus importante et donc la surface totale de dépôt offerte aux 
précurseurs gazeux est plus importante. Ainsi, la cinétique de croissance est plus importante 
pour un même dépôt, ici le dépôt D12, sur un substrat ayant subi un prétraitement de surface 




Figure 8.13 : Simulation des vitesses des dépôts D10 à D12, issues de la décomposition du 
silylène pour le régime de croissance (en Å/min) au cours du temps, calculées aux centres des 
wafers. 
 
 Notons que la cinétique de croissance du silylène est plutôt faible étant donnée les très 
faibles concentrations de cette espèce au sein du réacteur. 
 
 Vitesse de dépôt du silane : SiH4 
 
 Sur la Fig.8.14, nous avons représenté l’évolution des vitesses de dépôt simulées 
issues de la décomposition du silane pour le régime de croissance des dépôts D10 à D12. 
Comme pour le silylène, la vitesse de croissance du silane augmente avec le temps, également 
en raison de l’augmentation de la surface totale de dépôt offerte par les nanoplots en 
croissance, aux précurseurs gazeux. 
 A la différence de toutes les évolutions temporelles représentées jusqu’à présent, pour 
la cinétique de croissance du silane, le prétraitement de surface au HF est prépondérant sur le 
comportement du dépôt. On observe ce phénomène sur les courbes des cinétiques des dépôts 
D10 et D11. En effet, le dépôt D10 est réalisé à une température et une pression supérieures à 
celles du dépôt D11, mais on observe sur la Fig.8.14 que les cinétiques ont les mêmes 
évolutions et les mêmes valeurs. Ce comportement est dû au prétraitement de surface dans le 
cas du dépôt D11. En fait dans le cas du dépôt D11, la plus faible température et la plus faible 
pression sont compensées par la surface de dépôt qui est plus grande que celle du dépôt D10 
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puisque la densité de nanoplots déposés est plus importante avec le dépôt D11 en raison du 
prétraitement de surface. 
 Cependant, dans le cas de deux dépôts ayant subi un prétraitement au HF, par exemple 
les dépôts D12 (substrat traité au HF) et D11, réalisés à la même pression mais avec une 
température différente, c’est le dépôt dont la température est la plus élevée qui a la cinétique 
la plus rapide, ici le dépôt D12. De même, dans le cas de deux dépôts n’ayant pas subi de 
prétraitement de surface,  par exemple les dépôts D12 (substrat non traité) et D10, réalisés à la 
même température mais avec une pression différente, c’est le dépôt dont la pression est la plus 
élevée qui a la cinétique la plus rapide, ici le dépôt D10. Ces résultats sont très logiques 




Figure 8.14 : Simulation des vitesses des dépôts D10 à D12, issues de la décomposition du 
silane pour le régime de croissance (en Å/min) au cours du temps, calculées aux centres des 
wafers. 
 
 L’évolution de la cinétique de croissance du silane est différente de celle du silylène, 
elle est de forme exponentielle. Cette cinétique de forme exponentielle pour la croissance des 
nanoplots est en accord avec les résultats de simulation de Cocheteau et al. [76] qui ont, 
rappelons-le, élaboré un modèle empirique pour le dépôt de nanoplots. Clairement, ici 
l’avantage de notre modèle multi-échelles est de considérer un schéma cinétique indépendant 
des données expérimentales. De plus, le silane étant l’espèce majoritaire dans le réacteur, soit 
celle qui contribue majoritairement au dépôt de silicium, nous pouvons remarquer que la 
forme exponentielle de croissance est en accord avec le temps d’incubation observé 
expérimentalement qui prévoit pour les premiers instants de dépôt une cinétique lente. D’autre 
part ce résultat est en accord avec certaines observations expérimentales du caractère auto-
catalytique de ce dépôt. La contribution du silylène à la croissance est très faible du fait de sa 
très faible concentration, inférieure à 1 %. On retrouve là un résultat classique pour les 
couches épaisses de silicium. 
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  III.3.c- Analyse de la cinétique totale de dépôt 
 
 A présent, nous allons approfondir l’analyse des vitesses de dépôt. Pour cela, nous 
allons dans ce sous-paragraphe nous intéresser uniquement au dépôt D10 pour lequel nous 
disposons de plusieurs points au cours du temps allant même jusqu’au régime de coalescence. 
 
 Rôle du silylène : SiH2 
 
 Nous allons d’abord analyser la vitesse totale de dépôt issue de la décomposition du 
silylène au cours du temps en confrontant les contributions de la nucléation et de la 
croissance. Ces vitesses de dépôt du silylène sont représentées sur la Fig.8.15. La vitesse 
totale de dépôt du silylène diminue au cours du temps à partir de quelques secondes de dépôt 
(approximativement 2 à 3 secondes). Ce phénomène est dû à la diminution de la concentration 
de cette espèce au cours du temps au profit de sa consommation sur les parois du réacteur et 
sur les wafers. Cette diminution concerne exclusivement le régime de nucléation au profit du 
régime de croissance, puisque la vitesse issue de la croissance augmente au cours du temps. 
De plus, sur ce graphe, nous observons que la vitesse totale de dépôt du silylène est due, pour 
les premiers instants, principalement au régime de nucléation, puis quand la vitesse de 
nucléation diminue, celle-ci est rattrapée par la vitesse de dépôt issue du régime de croissance. 
La prépondérance de la croissance sur la nucléation apparaît après environ 6 secondes de 
dépôt. Nous pouvons remarquer que cette durée de changement de régime est de l’ordre de 
grandeur du temps d’incubation observé expérimentalement. Cette observation montre que la 
contribution du silylène à la nucléation dans notre modèle multi-échelles, et donc à la 
formation des premiers nanoplots, représente bien les phénomènes en jeu lors du dépôt. 
 
 
Figure 8.15 : Simulation des vitesses du dépôt D10, issues de la décomposition du silylène 
pour les régimes de nucléation, de croissance et totale (en Å/min) au cours du temps, 
calculées aux centres des wafers. 
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 Pour approfondir l’analyse du dépôt issu du silylène, nous pouvons analyser sa vitesse 
totale de dépôt le long du rayon du wafer n°13. Nous avons représenté cette vitesse de dépôt 
totale du silylène sur la Fig.8.16. Nous observons sur cette figure que la vitesse de dépôt totale 
du silylène diminue légèrement depuis le centre de symétrie vers la zone d’injection des gaz, 
pour les premiers instants de dépôt, soit ici pour les courbes t = 0,2 s, 2,5 s et 5 s. Ensuite, 
pour la courbe t = 7 s, la vitesse est quasiment constante le long du rayon. Enfin, après 7 
secondes de dépôt, on observe un comportement classique de la vitesse de dépôt du silylène, 




Figure 8.16 : Simulation de la vitesse totale issue de la décomposition du silylène (en Å/min) 
à différents temps du dépôt D10 en fonction du rayon du wafer numéroté 13, la cote 0 
représente le centre du wafer, soit dans notre maillage au niveau de l’axe de symétrie et la 
cote 0,1 représente le bord du wafer, soit au niveau de la zone annulaire (voir la Fig.8.6). 
 
 L’observation d’un tel comportement de la vitesse totale de dépôt du silylène avec le 
temps n’a à notre connaissance jamais été reporté. Nous expliquons cette évolution par le 
retard à la nucléation que nous avons modélisé. En effet pour la première incorporation du 
silylène, de manière opposée à ce qui existe dans la littérature, le coefficient de collage du 
silylène est largement inférieur à un, ce qui permet à cette espèce de plus diffuser dans la zone 
inter-wafers, pendant les premiers instants, au lieu de réagir très vite sur le bord des wafers. 
Ainsi, la concentration du silylène est, pour les premiers instants de dépôt, plus forte au centre 
des wafers plutôt qu’en bord de wafer, comme on peut l’observer sur la Fig.8.17 qui 
représente le profil simulé de la fraction massique du silylène au sein du réacteur au bout de 5 
secondes du dépôt D10. Cependant, ce phénomène ne se produit pas au niveau du piédestal du 
réacteur, soit en dessous du premier wafer. En effet, comme cette paroi est recouverte de 
silicium, nous avons vu que le schéma cinétique considéré n’est pas le même ; ici le silylène 
est dès les premiers instants du dépôt très réactif sur les surfaces, avec un coefficient de 
collage de un. 





Figure 8.17 : Profil simulé de la fraction massique du silylène sur le bas du réacteur pour le 
dépôt D10 dans les premiers instants du dépôt (5 s). 
 
 Sur la Fig.8.15, nous avons vu qu’au bout de 6 secondes de dépôt, le régime de 
croissance du silylène est prépondérant sur le régime de nucléation. Sur la Fig.8.16, on 
observe qu’une seconde après que la croissance prédomine sur la nucléation, la cinétique du 
silylène retrouve un comportement classique. En effet, on remarque que le profil de vitesse est 
plus prononcé en bord de wafer tout comme celui que nous observons sur les parois du 
réacteur où le schéma cinétique utilisé est le schéma classique de la littérature. Ce 
comportement est directement lié au fait que pendant la croissance, le silylène a un coefficient 
de collage égal à un, cette espèce est alors très réactive sur les surfaces et sa concentration est 
maximum dans les zones les plus éloignées des surfaces, comme on peut l’observer sur le 
profil de la Fig.8.18 obtenu après 20 secondes de dépôt. 
 Sur les parois, la cinétique chimique étant celle de couche épaisse, nous pouvons 
comparer ces vitesses de dépôt à celles du dépôt de nanoplots de la Fig.8.16. Sur la Fig.8.19, 
nous avons représenté l’évolution de la vitesse de dépôt simulé sur la paroi du piédestal du 
réacteur, en dessous du premier wafer aux quatre temps de dépôts caractéristiques, 5, 10, 15 et 
20 secondes. La valeur moyenne des vitesses de dépôt classique du silylène au cours du temps 
est environ 8 à 10 fois plus grande que celles issues du modèle multi-échelles. Or, nous avons 
vu que la modélisation de la densité de nanoplots, qui est directement liée à la cinétique de 
dépôt du silylène, représente bien le comportement expérimental. Ainsi, l’utilisation de la 
cinétique classique du dépôt de silylène tend à la surestimation de la densité de nanoplots 
expérimentale. Donc, le modèle classique du dépôt de silylène, utilisé pour modéliser le dépôt 
de couches épaisses, n’est pas adapté à la modélisation du dépôt de nanoplots. L’avantage de 
notre modèle est de considérer une surface de dépôt plus proche de la réalité et notamment de 
prendre en compte exclusivement les sites de surface participant au dépôt, en particulier ceux 
dont le départ de dihydrogène a eu lieu. 





Figure 8.18 : Profil simulé de la fraction massique du silylène sur le bas du réacteur pour le 





Figure 8.19 : Simulation de la vitesse totale issue de la décomposition du silylène (en Å/min) 
à différents temps du dépôt D10 en fonction du rayon de la paroi du piédestal. 
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 Vitesse de désorption de H2 lors de la nucléation 
 
 Lors du régime de nucléation, lorsque le silylène a une très forte influence, nous avons 
vu qu’après la première incorporation du silylène, une première étape de désorption de H2 est 
nécessaire afin de permettre les incorporations suivantes. Pour la première réaction, nous 
avons également vu que les barrières d’énergies de désorption pour les premières désorptions 
sont élevées. Pour les sites issus d’une première réaction sur Si-O-Si, la barrière d’énergie est 
supérieure de 0,4 eV par rapport à celle que nous avons évaluée pour le régime de croissance 
et pour ceux issus d’une première réaction sur Si-OH, elle est supérieure de 0,8 eV.  
 Sur la Fig.8.20, nous avons représenté les évolutions temporelles de ces deux 
cinétiques de désorption. Ces évolutions ont une allure similaire, les vitesses augmentent 
rapidement au cours du temps pour les premiers instants du dépôt puis l’augmentation 
s’estompe jusqu’à atteindre un régime de saturation pour la fin du dépôt. Cette évolution est 
directement liée à la cinétique de nucléation du silylène qui est forte pour les premiers instants 
et diminue jusqu’à la fin du dépôt. Notons que ces cinétiques diffèrent d’un facteur 100 à 120 
en fonction des sites du substrat concernés. En effet, la désorption est plus rapide sur un site 
issu d’une première incorporation sur Si-O-Si que sur un site issu d’une première 
incorporation sur Si-OH. Néanmoins, les valeurs des cinétiques pour ces deux désorptions 
sont très faibles, de l’ordre de quelques 10-13 (sites sur Si-O-Si) à 10-15 (sites sur Si-OH) 
kmol.m-2.s-1 et contribuent au retard à la nucléation que nous observons sur la cinétique de 
nucléation, soit expérimentalement au temps d’incubation. Dans ce paragraphe, nous allons 
comparer ces valeurs de cinétique de désorption avec celles obtenues pour le régime de 












Figure 8.20 : Simulation de la cinétique de désorption de H2 du dépôt D10 au cours du temps 
après la première incorporation, (a) vitesse de désorption issue des sites formés sur Si-OH et 
(b) vitesse de désorption issue des sites formés sur Si-O-Si, (en kmol.m-2.s-1). 
 
 Rôle du silane : SiH4 
 
 Après avoir analysé le rôle du silylène dans le dépôt de nanoplots, nous allons à 
présent approfondir l’étude de la vitesse totale de dépôt issue de la décomposition du silane au 
cours du temps en confrontant de la même façon les contributions de la nucléation et de la 
croissance. De plus, nous avons également analysé la cinétique de dépôt appliquée sur les 
parois du réacteur. Rappelons que sur les parois, nous avons utilisé pour les dépôts à partir de 
silane pur, la loi cinétique classique issue de Wilke et al. [70].  Ces vitesses de dépôt du silane 
sont représentées sur la Fig.8.21. 
 Sur ce graphe, nous observons que la contribution de la nucléation est importante pour 
les premiers instants, approximativement jusqu’à 2 ou 3 secondes de dépôt. La vitesse de 
dépôt issue de la nucléation est constante sur toute la durée du dépôt, cela s’explique par le 
fait que des nanoplots sont constamment créés sur cette durée et que la concentration du silane 
n’évolue pas beaucoup au cours du dépôt. La vitesse de dépôt issue de la croissance augmente 
de manière exponentielle avec le temps. Pour ce dépôt, la vitesse de croissance des nanoplots 
est inférieure à la vitesse de dépôt classique appliquée sur les parois du réacteur jusqu’à 11 
secondes de dépôt. Puis après cette durée, jusqu’à la fin du dépôt (soit 20 s), la vitesse de 
croissance croise et dépasse largement la vitesse de dépôt classique. Ce dépassement est 
surprenant ; nous allons y revenir plus loin dans cette partie. Logiquement, on observe que la 
cinétique de dépôt sur les parois du réacteur est constante au cours du temps. Nous avons vu 
que les lois cinétiques hétérogènes classiques prennent en compte de nombreux mécanismes, 
ainsi la cinétique appliquée aux parois englobe le dépôt issu du silane, la cinétique de 
désorption de dihydrogène, mais aussi la contribution des espèces insaturées, principalement 
celle du silylène.  





Figure 8.21 : Simulation des vitesses du dépôt D10 au cours du temps (en Å/min), issues de 
la décomposition du silane pour les régimes de nucléation, de croissance et totale pour le 
dépôt de nanoplots calculées aux centres des wafers, et vitesse de dépôt sur les parois du 
réacteur. 
 
 Cependant, ces lois classiques, adaptées aux couches épaisses, traduisent des 
mécanismes de dépôt à l’échelle macroscopique qui ne prennent donc pas en compte l’effet de 
surface des nanoplots et ne distinguent pas les sites de surface avant et après désorption de H2. 
De manière opposée, notre modèle multi-échelles, permet d’appliquer la cinétique de 
croissance du silane sur une surface de dépôt proche de la réalité et permet surtout la 
distinction entre les sites de surface avant et après désorption de H2, dont la cinétique doit être 
évaluée précisément, puisque ce processus est le facteur principal qui limite la vitesse de 
dépôt globale. En effet, la désorption de dihydrogène est un mécanisme qui précède 
l’incorporation des précurseurs gazeux. Or comme on peut le constater sur la Fig.8.22, la 
cinétique de ce processus suit une évolution temporelle exponentielle. Rappelons que lors de 
notre recherche du facteur pré-exponentiel optimal de la loi d’Arrhénius qui gouverne la 
désorption de H2, nous avons trouvé que la variation d’un facteur seulement deux influe de 
manière très forte sur le nombre total d’atomes déposés. De plus, la loi cinétique de ce 
mécanisme, dans notre modèle, précède directement le dépôt des deux principaux précurseurs 
lors de la croissance. Ce processus est donc bien le mécanisme qui contrôle la croissance des 
nanoplots. 




Figure 8.22 : Simulation de la cinétique de désorption de H2 du dépôt D10 au cours du 
temps (en kmol.m-2.s-1). 
 
 De plus, en comparaison avec les cinétiques de désorption obtenues lors du régime de 
nucléation, Fig.8.20, la cinétique de désorption pendant le régime de croissance est beaucoup 
plus rapide. Elle est supérieure d’un facteur 5.102 à 5.104 au cours du temps par rapport à la 
cinétique de désorption sur un site issu d’une première incorporation sur Si-O-Si, pour 
laquelle l’énergie d’activation est supérieure de 0,4 eV par rapport à celle évaluée à partir 
d’un site issu d’une première incorporation sur Si-OH. Et pour celle issue d’une première 
incorporation sur Si-OH, pour laquelle l’énergie d’activation est supérieure de 0,8 eV, la 
désorption de H2 du régime de croissance est supérieure d’un facteur 6.10
4 à 5.106. Ces 
comparaisons confirment alors que la désorption de H2 est aussi un des facteurs qui contribue 
au temps d’incubation pour les premiers instants du dépôt, en plus des faibles coefficients de 
collage du SiH2 et de sa faible concentration. La désorption de H2 est aussi l’étape limitante 
de la croissance. 
 
 Pour le régime de croissance, jusqu’à 15 secondes de dépôt, les résultats sont 
cohérents avec les résultats expérimentaux. Ensuite, entre 15 et 20 secondes, où la 
coalescence démarre, nos résultats sont plus incertains. Cela peut s’expliquer par le fait qu’à 
ce stade du dépôt nous opérons à une mauvaise représentation de la vraie surface de dépôt. 
Pour rendre compte d’une meilleure description de ce stade du dépôt, on peut supposer qu’au 
bout d’un certain temps, lors de la coalescence, la surface offerte au dépôt diminue puisque 
les nanoplots se transforment progressivement en film continu et que la vitesse de dépôt du 
silane devrait rejoindre la cinétique classique hétérogène, c’est-à-dire celle représentative du 
dépôt de couches épaisses. Il est aussi possible que notre cinétique de croissance DFT soit 
trop rapide pour ces temps relativement longs de dépôt. Nous comparons plus en détails notre 
cinétique DFT et la cinétique classique dans les parties qui suivent. 
 De plus, étant donné que la diminution de la concentration du silane au cours du temps 
est faible, comme on peut l’observer sur la Fig.8.23 représentant le profil simulé de la fraction
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massique du silane au sein du réacteur à la fin du dépôt D10, la vitesse de dépôt suivant le 
rayon des wafers est quasiment constante à un instant donné. On retrouve là aussi un résultat 




Figure 8.23 : Profil simulé de la fraction massique du silane sur le bas du réacteur pour le 
dépôt D10 à la fin du dépôt (20 s). 
 
  III.3.d- Analyse et comparaison du modèle multi-échelles avec une 
cinétique classique durant l’étape de croissance pour le dépôt de nanoplots 
 
 Afin d’approfondir l’analyse des cinétiques issues de la DFT dans le modèle multi-
échelles, nous avons réalisé une comparaison en utilisant pour le régime de croissance soit la 
cinétique classique hétérogène, ici la loi cinétique classique issue de Wilke et al. [70] pour le 
silane associée à la théorie cinétique des gaz avec un coefficient de collage de un pour le 
silylène, soit la cinétique DFT, toujours avec la simulation du dépôt D10. Par contre pour le 
régime de nucléation, dans les deux types de modèles, nous avons gardé les mêmes lois 
cinétiques hétérogènes issues de la DFT. 
 
 L’avantage du modèle multi-échelles est la possibilité de simuler la nucléation des 
nanoplots pour laquelle les cinétiques utilisées sont dans tous les cas celles issues de la DFT. 
Dans ce modèle, la croissance influe directement sur la nucléation, puisque la consommation 
du silylène dans la phase de croissance impacte fortement sur sa concentration, qui est déjà 
très faible et qui comme nous l’avons vu précédemment est l’un des facteurs qui contrôle la 
nucléation. Ainsi, nous avons pu comparer les densités simulées de nanoplots dans les deux 
types de simulations. Sur la Fig.8.24, nous observons les deux courbes correspondant à la 
mise en œuvre des deux modèles. Ce graphe montre que le modèle utilisant la cinétique 
classique pour représenter la croissance sous-estime largement, de 63 à 80 % de 5 à 20 
secondes de dépôt, la densité de nanoplots déposés. Des résultats similaires sont obtenus pour 
les autres dépôts, qui ne sont pas représentés ici. La consommation du silylène lors de la 
phase de croissance avec la cinétique classique est trop importante et en conséquence, la
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concentration en silylène diminue trop rapidement au détriment de la nucléation. Nous 
pouvons confirmer ces observations sur les évolutions temporelles des vitesses de dépôt du 





Figure 8.24 : Densités simulées avec les deux types de modèles (courbes) et expérimentales 
(croix) du dépôt D10 calculées aux centres des wafers. 
 
 En effet, sur la Fig.8.25, pour le modèle avec la cinétique classique, nous observons 
que la cinétique de nucléation du silylène diminue rapidement au profit de la cinétique de 
croissance. La vitesse de croissance du silylène est dans le cas de la cinétique classique 
supérieure à celle obtenue dans le cas de la cinétique DFT, ce qui engendre une 
consommation plus importante du silylène et en conséquence une diminution plus rapide de la 
vitesse de nucléation dans le cas de la cinétique classique. Ainsi, avec la cinétique classique, 
les deux régimes se croisent plus tôt, aux environs de 1,5 secondes de dépôt, alors que pour le 
modèle issu de la DFT, nous avons vu que le changement de régime apparaît autour de 6 
secondes de dépôt. En fait, lorsque l’on utilise le modèle classique pour la cinétique de 
croissance, l’étape de désorption de dihydrogène est implicitement employée dans ce type de 
lois cinétiques. Comme il s’agit de l’étape prépondérante pour la croissance, si celle-ci est 
surestimée, cela implique que la cinétique de désorption est certainement surestimée pour la 
croissance du silylène. Cependant, la vitesse totale de dépôt du silylène est dans les deux 
types de modèle assez proche ; cette observation est logique puisque dans les deux modèles, 
la valeur du coefficient de collage pour la croissance du silylène est de un, et pour le régime 
de nucléation, rappelons que nous avons gardé dans les deux cas le modèle issu de la DFT. 
Ainsi, la différence dans les deux modèles vient exclusivement de la distinction ou non de la 
désorption de H2 dans les mécanismes de croissance. En conclusion, notre modèle multi-
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échelles avec les lois cinétiques issues de la DFT permet par la distinction des sites de surface 
avant et après désorption de H2 une meilleure représentation du régime de croissance à partir 
du silylène, que l’utilisation de la cinétique classique. 
 
 
Figure 8.25 : Simulation des vitesses du dépôt D10, issues de la décomposition du silylène 
pour les régimes de nucléation, de croissance et totale (en Å/min) au cours du temps et pour 
les deux types de modèles utilisés, calculées aux centres des wafers. 
 
 Après avoir analysé l’impact de la cinétique classique sur la modélisation de la densité 
des nanoplots et donc en particulier de la cinétique de dépôt du silylène, intéressons-nous à 
l’analyse de la quantité totale d’atomes de silicium déposés. Sur la Fig.8.26, nous observons 
les deux courbes représentant les deux modèles utilisés. Ce graphe montre que le modèle 
utilisant la cinétique classique pour représenter la croissance sous-estime largement, de 74 à 
90 % de 5 à 20 secondes de dépôt,  la quantité totale d’atomes de silicium déposés. Il en est de 
même, pour les autres dépôts, qui ne sont pas représentés ici. Cependant, contrairement au 
silylène, pour le silane, la cinétique classique sous-estime fortement la vitesse de dépôt du 
régime de croissance. Ici, cela implique que la consommation du silane est largement sous-
estimée avec le modèle de cinétique classique. En effet, nous pouvons faire cette observation 
sur la Fig.8.27, qui représente les vitesses de dépôt du silane au cours du temps, pour les 
différents régimes de dépôt et pour les deux modèles utilisés. Le régime de nucléation étant le 
même dans les deux modèles, la cinétique de dépôt du silane pour ce régime est la même dans 
les deux cas. Pour la croissance, l’évolution exponentielle observée pour le modèle issu de la 
DFT n’apparaît pas avec le modèle de cinétique classique. La vitesse de dépôt issue du 
modèle classique du silane pour le régime de croissance est largement inférieure à celle issue 
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de la DFT. Comme la croissance est l’étape principale pour le dépôt du silane, on retrouve la 




Figure 8.26 : Nombre total d’atomes de silicium déposés au cours du temps simulé avec les 
deux types de modèles (courbes) et expérimentale (croix) du dépôt D10 calculé aux centres 
des wafers. 
 
 Rappelons que sur la Fig.8.27, la différence d’évolution et de valeur dans les deux 
modèles pour la cinétique totale du silane est liée directement à la loi issue de la théorie 
cinétique des gaz avec le coefficient de collage du silane issu de la DFT associée à la 
distinction des sites de surface avant et après désorption de H2 dans le cas du modèle issu de 
la DFT. C’est la loi cinétique hétérogène de type Langmuir-Hinshelwood, équation (3.5) au 
premier chapitre, qui est utilisée dans le cas de la cinétique classique. Les mécanismes 
représentés par la loi classique sont trop lents si on les applique sur la surface des nanoplots. 
Ainsi, la loi classique de type Langmuir-Hinshelwood ne permet pas une prise en compte 
correcte à la fois de la cinétique de désorption de H2 et à la fois de la cinétique 
d’incorporation du silane pour la croissance des nanoplots. Pour les conditions simulées, la 
cinétique classique est logiquement toujours inférieure à la cinétique de dépôt appliquée aux 
parois, comme on peut l’observer sur la Fig.8.27, à cause de la restriction surfacique imposée. 
On peut donc supposer que lorsque la surface sera totalement recouverte par les nanoplots, la 
cinétique classique rejoindra la cinétique appliquée aux parois. Ces observations indiquent 
donc que l’utilisation du modèle multi-échelles pour les premiers instants du dépôt nécessite 
l’utilisation de mécanismes tels que ceux issus de la chimie quantique avec gestion de sites et 
identification de la vraie surface de dépôt. 




Figure 8.27 : Simulation des vitesses du dépôt D10, issues de la décomposition du silane 
pour les régimes de nucléation, de croissance et totale (en Å/min) au cours du temps et pour 
les deux types de modèles utilisés, calculées aux centres des wafers. 
  
 Les observations faites au premier chapitre sur les travaux de Cocheteau et al. [76], 
révélaient une surestimation de la quantité totale de silicium déposée par les cinétiques de 
dépôt classique. L’objectif principal de notre étude consistait alors à déterminer des lois 
cinétiques qui permettent de reproduire plus précisément la nucléation et la croissance des 
nanoplots. Il était alors sous-entendu que ces lois prévoiraient des vitesses de dépôt 
inférieures aux vitesses de dépôt classique de la littérature. Cependant sur la Fig.8.27, on 
observe que la cinétique de dépôt du silane utilisant les lois issues de la DFT est supérieure à 
la cinétique de dépôt classique de la littérature. La surestimation obtenue par Cocheteau et al. 
[76] s’explique donc par un effet surfacique. Les résultats de la Fig.8.27 permettent donc de 
s’affranchir de l’effet surfacique et montrent de ce fait clairement que la vitesse de dépôt du 
silicium sur des nanoplots en croissance est plus forte que celle établie sur un film continu 
épais. Nous pouvons expliquer ce résultat par le fait que la matière à l’état nanodivisé est plus 
réactive qu’un film micronique. On peut penser que la densité électronique et donc la 
réactivité des atomes de silicium des nanoplots sont plus fortes que ceux d’un film continu, du 
fait de la courbure de l’interface en croissance favorable à la création de liaisons pendantes. 
 Ce résultat devra faire l’objet d’analyses plus approfondies, tant expérimentales que 
théoriques pour être totalement confirmé. D’autant que nous pensons qu’il doit être pris avec 
précaution entre 15 et 20 s, comme déjà évoqué. Le doute pourra être en partie levé en prenant 
en compte l’apparition de la coalescence dans notre modèle multi-échelles et en effectuant des 
comparaisons avec d’autres résultats expérimentaux de dépôt de nanoplots. 
  
 En conclusion, il nous apparaît que la distinction entre les différents mécanismes de 
croissance, avec l’utilisation des lois issues de la DFT, soit consécutivement la désorption du 
dihydrogène et l’incorporation des précurseurs gazeux sur les sites de surface présentant des 
liaisons pendantes permet dans le cas de la modélisation de la nucléation et de la croissance 
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des nanoplots une meilleure représentation du comportement des processus physico-
chimiques des dépôts. Néanmoins, pour le dépôt de couches épaisses, où le mode de 
croissance n’est pas localisé, l’utilisation de ces lois issues de la DFT qui sont spécifiques aux 
premiers instants n’est certainement pas adaptée. Nous allons le vérifier dans le prochain 
sous-paragraphe. 
 
  III.3.e- Comparaison et analyse de la cinétique issue de la DFT avec la 
cinétique classique pour le dépôt de couches épaisses 
 
 Pour affiner la comparaison entre le modèle utilisant les cinétiques classiques et le 
modèle issu de la DFT, nous avons simulé le dépôt D10 dans le cas de couches épaisses, 
c’est-à-dire dans le cas de dépôt sur un substrat de silicium, donc sans étape de nucléation, en 
distinguant les sites avant et après désorption du dihydrogène pour le modèle issu de la DFT. 
 Sur la Fig.8.28, nous avons représenté les vitesses de dépôt du silane avec les deux 
types de lois cinétiques. Nous confirmons que la cinétique issue de la DFT surestime 
largement la vitesse de dépôt issue de la cinétique classique, d’un facteur environ 2. Une 
hausse de réactivité du silicium sous forme de nanoplots est donc bien mise en évidence par 





Figure 8.28 : Simulation des vitesses de dépôt issues de la décomposition du silane dans le 
cas du dépôt de couches épaisses sur substrat de silicium avec les conditions opératoires du 
dépôt D10 (en Å/min) au cours du temps, calculées au centre du wafer n°13. 
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 IV   Conclusion : analyse et validation 
  
 Dans les paragraphes précédents, nous avons tout d’abord analysé et comparé les 
principales caractéristiques du dépôt de nanoplots entre la simulation et les points 
expérimentaux : la densité, témoin du régime de nucléation, la quantité totale d’atomes 
déposés et le rayon moyen des nanoplots, témoins de la croissance. Les comparaisons 
indiquent que les simulations fournissent des résultats en accord avec les données 
expérimentales pour la plupart des dépôts. Néanmoins, l’incertitude sur les mesures 
expérimentales de la densité et du rayon des nanoplots impose un regard très critique sur 
l’ensemble de ces comparaisons. Il nous apparaît dès lors que l’utilisation du modèle multi-
échelles est indissociable d’une analyse expérimentale. Dans l’objectif d’utiliser ce modèle 
pour trouver des directions privilégiées d’élaboration, nous sommes parvenus à la conclusion 
que le modèle multi-échelles permet de suivre de manière suffisante le comportement du 
dépôt de nanoplots, aussi bien le régime de nucléation que celui de croissance. 
 De plus, la validation du modèle multi-échelles à faible température, par la 
confrontation des résultats des dépôts D13 et D14 avec la simulation, constitue une 
perspective à court terme dans ce travail de thèse. Dans la prochaine partie, l’intérêt des 
dépôts à faibles températures va être présenté plus en détails. 
 
 Un des résultats importants de notre analyse est que le contrôle de la production en 
phase gazeuse du silylène permet le contrôle du régime de nucléation et donc de la densité de 
nanoplots déposés. Cette observation est très utile dans la perspective de développer un 
procédé d’élaboration qui permette l’obtention de fortes densités de nanoplots. Il s’agit là du 
point de départ pour notre étude combinant la simulation à l’expérience du dépôt de 
nanoplots. Cette étude fait l’objet de perspectives que nous envisageons à très court terme. 
  
 Ces perspectives de travail, nous ont alors conduit dans la prochaine partie à la 
recherche des conditions opératoires qui nous permettraient d’obtenir des dépôts de nanoplots 
uniformes sur la charge et sur les wafers et reproductibles en utilisant les simulations de 
dépôts de couches épaisses. L’intérêt de ces simulations est que les durées de calcul sont 









Dépôt de couches épaisses : optimisation du procédé 
 
 
I   Introduction 
 
 
 Un des objectifs de cette thèse a été de trouver des conditions opératoires originales de 
dépôt de nanoplots générant de faibles vitesses de dépôt très uniformes sur charge et sur 
wafer, pour améliorer la reproductibilité et l’uniformité de leur synthèse. Nous avons observé 
dans le premier chapitre que les courtes durées de dépôt de nanoplots (inférieures à 60 s) 
employées à partir de silane pur peuvent engendrer de nombreuses hétérogénéités, et de 
faibles reproductibilités des dépôts de nanoplots. De plus, nous avons vu que les nanoplots ne 
sont pas toujours déposés uniformément d’un wafer à un autre sur la charge du réacteur qui 
contient 170 wafers. On peut voir ce problème d’uniformité sur la Fig.6.4 (chapitre 3) qui 
représente les vitesses de dépôt du silane et du silylène le long de la charge du réacteur pour 
un dépôt à partir de silane pur. 
 La simulation du dépôt de couches épaisses (> 20 nm) à partir de silane pur a été 
décrite entre autres dans la thèse de Cocheteau [49]. Ce précédent travail a montré que pour ce 
type de dépôt, la loi cinétique hétérogène du dépôt de silane doit être modélisée avec les 
paramètres cinétiques de Wilke et al. [70] (équation (3.5) avec paramètres de Wilke issus du 
tableau 3.3) et celle du silylène en utilisant un coefficient de collage unitaire dans la loi issue 
de la théorie cinétique des gaz, équation (3.6). Comme nous l’avons vu, cette modélisation 
macroscopique surestime la vitesse de dépôt des nanoplots de silicium. Cependant dans 
l’objectif d’améliorer la reproductibilité et l’uniformité des dépôts, la simulation du dépôt de 
couches épaisses avec des conditions opératoires originales peut-être une première étape pour 
pallier à ces problèmes d’élaboration.  
 Dans ce cadre là, nous avons cherché des solutions qui permettent de diminuer les 
vitesses de dépôt et ainsi d’augmenter les durées de dépôt tout en assurant une bonne 
uniformité sur charge et sur wafer. Une voie prometteuse, présentée dans le premier chapitre, 
est de diluer fortement le silane avec un gaz porteur. Nous avons vu dans l’analyse 
bibliographique que les précédentes études réalisées [21,26,49] n’offrent pas de conclusions 
claires sur l’influence des gaz porteurs et n’apportent pas de comparaison sur les différents 
gaz. En confrontant la simulation et la validation expérimentale, (les expériences de dépôt ont 
été réalisées au CEA-LETI) nous allons dans cette partie étudier les influences de la nature 
des gaz diluants, azote, dihydrogène et hélium et des ratios de dilution du silane, sur les 
vitesses de dépôt de couches épaisses avec diverses conditions de température et de pression. 
Étant donnés les risques de mise en œuvre de dépôt à fortes dilutions avec du dihydrogène, 
pour ce gaz, seule l’étude de simulation a été effectuée.  
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II   Dépôts expérimentaux de couches épaisses et choix 
cinétiques 
 
 Nous allons présenter dans ce paragraphe les dépôts expérimentaux de couches 
épaisses, effectués dans la salle blanche du CEA-LETI, à partir de mélanges du silane avec de 
l’azote et de l’hélium pour différentes conditions opératoires de la LPCVD. 
 
 Ces dépôts expérimentaux ont été réalisés dans le but de vérifier la validité des lois 
cinétiques hétérogènes de la littérature pour le dépôt de silicium LPCVD dans des conditions 
originales de fortes dilutions du silane. Une fois validées, ces lois seront implémentées dans 
Fluent et permettront de trouver des conditions de température, de pression et de dilution 
conduisant à une élévation de la durée des dépôts et de leur uniformité. Les dépôts ont été 
effectués sur un oxyde thermique de silicium d’épaisseur égale à 100 nm. De plus, pour ces 
dépôts, nous avons travaillé avec un mode impliquant 99 wafers dans la chambre du réacteur. 
Nous avons étudié des dilutions avec deux gaz neutres azote et hélium, c’est-à-dire des gaz 
qui ne participent pas aux réactions chimiques. 
 
 Dépôts à partir de silane dilué avec N2 
 
 Pour ces dépôts, les conditions opératoires données dans le tableau 9.1 ont été choisies 
avec un taux de dilution volumique de 80 %. La gamme de températures choisie est assez 
large, ce qui permet l’étude de la validité des lois cinétiques pour des températures aussi 
faibles que 500°C dont l’utilisation pourrait s’avérer intéressante pour l’élaboration de 
nanoplots [30]. L’objectif visé est le dépôt d’une couche de silicium de 100 nm afin de 
s’affranchir de l’influence du substrat sur le dépôt. Nous avons analysé les dépôts pour 4 
positions dans le réacteur, correspondants aux wafers numérotés 11, 37, 63 et 89. Les dépôts 
ont été caractérisés au LETI par ellipsométrie spectroscopique, en utilisant un appareil de type 
UV 1280 de la marque KLA Tencor permettant une analyse avec des longueurs d’onde 
comprises entre 250 et 750 nm, pour mesurer l’épaisseur de silicium déposée menant à la 
détermination de la vitesse de dépôt expérimentale. 
 
 
Vitesse de dépôt mesurée (Å/min) 















(min) 11 37 63 89 
D1 500 1 210 4,5 4,6 4,61 4,63 
D2 550 0,12 60 14,5 14,5 14,5 14,5 
D3 600 0,12 24,3 41 39,9 39,4 37,1 







 15 68,5 65,4 63,5 55,5 
 
Tableau 9.1 : Conditions opératoires du dépôt de couches épaisses à partir de silane dilué 
avec de l’azote et vitesses de dépôt expérimentales aux centres des wafers sur les positions 
indiquées. 
Partie 9 Dépôt de couches épaisses : optimisation du procédé 
 
181 
 Dans le cas du dépôt de couches épaisses à partir de silane pur dans des conditions 
LPCVD, nous avons vu que la loi cinétique de Wilke et al. [70] est la mieux adaptée pour 
quantifier l’évolution de la vitesse de dépôt. Or, on ne sait pas si c’est toujours le cas lorsque 
le silane est fortement dilué avec un autre gaz porteur. Pour le vérifier, effectuons la 
comparaison de trois lois hétérogènes de la littérature, Wilke et al., Jensen et al. [68] et 
Roenigk et al. [69] (tableau 3.3) et des vitesses de dépôt expérimentales en considérant dans 
le calcul la pression partielle du silane à l’entrée du réacteur afin d’extraire de ces lois une 
estimation théorique des cinétiques de dépôt, Fig.9.1. Dans cette comparaison, les conditions 
d’entrée des dépôts D1 à D4 ont été considérées en utilisant simplement le logiciel Excel 
[149] pour le calcul des vitesses de dépôt. De plus, nous avons ajouté sur ce graphe, la 
comparaison avec un dépôt à partir de silane pur, dépôt D5, issu de la thèse de Cocheteau [49] 
dont les conditions opératoires sont les suivantes : une température de 590°C, une pression de 





Figure 9.1 : Comparaison des vitesses de dépôt expérimentales et calculées (en Å/min) à 
partir des lois classiques de la littérature pour les dépôts D1 à D4 correspondant au cas de 
forte dilution du silane avec un gaz porteur, ici de l’azote, N2, et le dépôt D5 dans le cas d’un 







II Dépôts expérimentaux de couches épaisses 
 
182 
 La courbe continue sur la Fig.9.1, représente le cas où la vitesse théorique est égale à 
la vitesse expérimentale. Nous observons logiquement sur cette figure que les vitesses de 
dépôt augmentent avec la température. Les comparaisons des lois cinétiques confirment que 
pour le dépôt à partir de SiH4 pur, la loi de Wilke et al. prédit le mieux la valeur de dépôt 
expérimentale de dépôt de couche épaisse comme montré dans le travail de Cocheteau et al. 
[75]. Cependant, dans les conditions de fortes dilutions du silane, la loi de Wilke et al. sous-
estime les vitesses de dépôt expérimentales alors que la loi de Jensen et al. les surestime. A 
l’opposé, en prenant les paramètres minimaux de la loi cinétique de Roenigk et al. (tableau 
3.3), on retrouve une bonne estimation des vitesses expérimentales alors que le choix des 
paramètres maximum de cette loi entraîne la plus large surestimation. Il est intéressant de 
noter que pour des dépôts à 500 et 550°C, aussi bien la loi cinétique de Roenigk et al. avec 
ses paramètres minimaux que celle de Wilke et al. fournissent des résultats concordant avec 
les résultats expérimentaux. Ainsi, dans notre étude de l’influence des gaz porteurs, nous 
avons retenus la loi cinétique de Roenigk et al. avec ses paramètres minimaux pour simuler, 
avec le logiciel de CFD Fluent, le dépôt de couches épaisses en conditions de fortes dilutions. 
 
 Dépôts à partir de silane dilué avec He 
 
 Pour ces dépôts, dont les conditions opératoires de fortes dilutions sont données dans 
le tableau 9.2, on observe le même comportement que celui observé avec l’azote. En effet, les 
vitesses de dépôts mesurées suivent la même tendance en fonction des différentes lois de la 
littérature que celles issues déterminées pour les dépôts utilisant l’azote Fig.9.1. Nous avons 
















Durée de dépôt 
(min) 
Vitesse de dépôt mesurée 
(Å/min) sur le wafer n° 
37 
D6 500 1 180 4,7 
D7 550 0,16 52,1 14,2 
D8 600 0,16 27,8 35,8 







 14,3 57 
 
Tableau 9.2 : Conditions opératoires du dépôt de couches épaisses à partir de silane dilué 
avec de l’hélium et vitesses de dépôt expérimentales au centre des wafers. 
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III   Simulations Fluent des dépôts de couches épaisses 
 
 Afin d’analyser l’influence des gaz porteurs sur la reproductibilité et l’uniformité des 
dépôts, nous avons réalisé des simulations CFD de dépôts à partir de silane pur et à partir des 
mélanges de silane avec de l’hydrogène, ou de l’azote ou encore de l’hélium. Nous avons 
réalisé ces simulations pour des températures de 600°C, puis de 550°C et enfin de 500°C et 
des pressions comprises entre 0,12 et 3 Torr. Pour la reproductibilité des dépôts, l’objectif est 
de trouver des conditions qui permettent de diminuer les vitesses de dépôt et pour l’uniformité 
du dépôt, le but est de trouver le gaz diluant répondant le mieux à ce critère. 
 Les dépôts de couches épaisses nécessitent des durées de l’ordre de plusieurs dizaines 
de minutes soient très supérieures à celles requises pour élaborer des nanoplots. Avec des 
temps aussi longs, le régime transitoire de remplissage du réacteur et l’établissement des 
profils de concentration ont des durées négligeables par rapport aux durées de dépôt. Ainsi, 
ces simulations sont réalisées en régime permanent sans discrimination des sites de surface et 
avec les cinétiques classiques de la littérature, c’est-à-dire sans utiliser le modèle multi-
échelles présenté au troisième chapitre. De plus, aux fortes températures, les gradients de 
température ne sont pas considérés. Cette non considération n’est pas volontaire de notre part, 
en toute rigueur, les gradients de température sont à prendre en compte. Dans notre étude du 
dépôt de couches épaisses, étant donnés nos objectifs, cette simplification impacte que très 
peu la qualité des conclusions qui en seront tirées. 
 
 III.1- Simulations à fortes températures et faibles pressions 
 
 Nous avons considéré ici seulement la température de 600°C. Les simulations sont 
effectuées pour des dilutions comprises entre 80 et 95,5 %, tableau 9.3. Nous avons réalisé ces 















S1 0 % 500 0 0 0 
S2 80 % 100 400 0 0 
S3 80 % 100 0 400 0 
S4 80 % 100 0 0 400 
S5 90 % 50 450 0 0 
S6 90 % 50 0 450 0 
S7 90 % 50 0 0 450 
S8 95,5 % 22,5 477,5 0 0 
S9 95,5 % 22,5 0 477,5 0 
S10 95,5 % 22,5 0 0 477,5 
Tableau 9.3 : Conditions opératoires des simulations S1 à S10 effectuées avec différents taux 
de dilution pour des dépôts de couches épaisses avec les conditions opératoires suivantes : T = 
600°C, P = 0.12 Torr, et Q = 500 sccm. 
 
 Sur la Fig.9.2, nous avons représenté les vitesses totales de dépôt associées à ces 
simulations en fonction de la position des wafers dans le réacteur, ainsi que la vitesse de dépôt 
mesurée expérimentalement pour le dépôt D3, correspondant à 80 % de dilution du silane 
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avec de l’azote. On obtient dans ces simulations une diminution de la vitesse totale de dépôt 
d’un facteur compris entre 1,5 et 12,7 en fonction du gaz porteur et du taux de dilution. Pour 
le taux de dilution le plus fort, 95,5 %, nous obtenons la plus forte diminution de vitesse de 
dépôt. Ainsi, cette diminution pourra influencer la reproductibilité du dépôt ; néanmoins  pour 
son uniformité sur charge, ces gaz porteurs affectent de manière différente la vitesse de dépôt. 
En effet, due à leur différente masse molaire, l’hydrogène, l’azote ou l’hélium influent de 
manière plus ou moins prononcée sur les coefficients de diffusion des différentes espèces 
gazeuses, voir le tableau 9.4 pour les valeurs du coefficient de diffusion du silylène. L’ajout 
d’hydrogène ou d’hélium dans le mélange initial augmente les coefficients de diffusion des 
deux espèces principales silane et silylène qui contribuent au dépôt de silicium. Ainsi, 
l’utilisation d’hydrogène ou d’hélium comme gaz porteur permet d’augmenter l’uniformité du 
dépôt. A l’opposé, l’utilisation de silane pur ou en dilution avec de l’azote, entraîne des 
vitesses de dépôt qui varient beaucoup entre le bas et le haut du réacteur, à cause des plus 
faibles coefficients de diffusion inhérents à ces gaz. Le meilleur compromis entre la 
reproductibilité et l’uniformité est alors obtenu avec la dilution du silane dans 95,5 % 
d’hydrogène. La durée de dépôt est multipliée par un facteur compris entre 5,3 et 5,5 en 




Figure 9.2 : Simulations S1 à S10 des vitesses totales de dépôt (en Å/min) calculées aux 
centres des wafers en fonction de leur position sur la charge. Et vitesses expérimentales pour 
le dépôt D3, 80 % de dilution avec de l’azote, sur 4 positions de la charge : 11, 37, 63 et 89. 
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Un comportement similaire est observé pour l’utilisation d’hélium comme gaz porteur avec la 
même dilution, où la vitesse de dépôt est divisée par un facteur compris entre 3,6 et 5,4 du bas 
jusqu’au haut du réacteur ; cependant l’uniformité du dépôt est moins bonne ici. Sur la 
Fig.9.2, nous remarquons que les vitesses de dépôt, pour les cas de dilution avec de l’hélium 
ou de l’azote, sont supérieures, à celles obtenues dans le cas de dilution avec de l’hydrogène, 
en début de charge et inférieures ou égales en fin de charge. En effet, H2 intervient dans le 
schéma réactionnel du dépôt et ce précurseur gazeux inhibe légèrement la vitesse de dépôt par 
rapport à un gaz porteur neutre en début de charge. Ensuite les vitesses de dépôt se croisent et 
en fin de charge, avec de meilleurs coefficients de diffusion dans le cas du dépôt avec H2, sa 
vitesse de dépôt diminue moins rapidement que celles du dépôt avec He ou N2. Cette tendance 
est observable sur l’évolution de la concentration molaire du silane sur la charge, Fig.9.3. La 
concentration du silane dans le cas du dépôt avec H2 est beaucoup plus uniforme sur la 
hauteur de charge en comparaison aux cas de dépôts avec He ou N2. 
 
 
Figure 9.3 : Simulation S2 à S10 de la concentration molaire du silane (kmol/m3) calculée 
aux centres des wafers en fonction de leur position sur la charge. 
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Simulation Coefficient de 
diffusion du silylène 
SiH2
D  (m2/s) 
S1 : Silane pur 0,5 - 1 
S2 : vol. 80 % de H2 1,47 - 1,73 
S3 : vol. 80 % de N2 0,63 - 0,81 
S4 : vol. 80 % de He 1,35 - 1,79 
S5 : vol. 90 % de H2 1,91 - 2,13 
S6 : vol. 90 % de N2 0,65 - 0,8 
S7 : vol. 90 % de He 1,67 - 2,24 
S8 : vol. 95,5 % de H2 2,23 - 2,55 
S9 : vol. 95,5 % de N2 0,66 - 0,77 
S10 : vol. 95,5 % de 
He 
1,92 - 2,42 
 
L’utilisation de gaz tels que l’hydrogène ou l’hélium d’un point de vue industriel 
paraît problématique étant donné le coût élevé de l’hélium et les possibles dangers 
d’explosion de l’hydrogène. Pour trouver une voie alternative assurant un gain en 
reproductibilité et en uniformité, il a alors été suggéré l’usage combiné des gaz porteurs 
hélium et azote. Les simulations, non présentées ici, n’indiquent alors aucun gain en 
uniformité des vitesses de dépôt dans le cas de dépôts combinant hélium et azote par rapport 
aux dépôts en azote. Pour les simulations S2 et S4, l’uniformité sur charge de la vitesse totale 
de dépôt est de 94 % et 86 % respectivement, alors que pour les simulations S1 et S3, elle est 
de 75 et 54 % respectivement. De plus, dans le cas d’une dilution à 80 % du silane avec un 
mélange combinant de l’azote et de l’hélium en proportions égales, l’uniformité sur charge est 
de 55 %, soit la même que celle obtenue dans la simulation S3 impliquant seulement de 
l’azote. Ainsi, d’après nos simulations, seuls les dépôts utilisant pour gaz porteurs 
l’hydrogène ou l’hélium assurent une meilleure uniformité et une diminution des vitesses de 
dépôt nécessaire pour la reproductibilité du dépôt de nanoplots. 
 
 Dans ces simulations, la contribution du silylène à la vitesse totale de dépôt est un 
paramètre important à analyser, Fig.9.4, puisque lors du deuxième chapitre, nous avons 
conclu que cette espèce est la principale responsable de la nucléation des nanoplots. La 
décomposition du silylène sur la surface demeure très peu modifiée pour les différentes 
dilutions testées. Lorsque la vitesse de dépôt issue de la décomposition du silane diminue de 
manière importante, celle du silylène voit alors sa contribution au dépôt très largement 
exaltée, Fig.9.4. Ainsi, cette contribution dans nos simulations passe de [2 ; 2,7 %] en silane 
pur à [7 ; 33 %] pour une dilution à 95,5 % d’azote, [7 ; 14 %] pour une dilution à 95,5 % 
d’hélium et [10 ; 14 %] pour une dilution à 95,5 % d’hydrogène selon la position du wafer 
dans le réacteur (première et deuxième valeur respectivement en bas et en haut de la charge). 
Ce résultat est alors intéressant puisqu’il montre que l’utilisation de gaz diluant permet 
l’augmentation de la contribution au dépôt du silylène et donc a priori permet l’exaltation de 
la nucléation, de manière plus uniforme avec l’hydrogène et dans une moindre mesure avec 
l’hélium. Avec l’utilisation d’azote, la contribution du silylène a une plus mauvaise 
uniformité sur la charge. 
Tableau 9.4 : Coefficients de 
diffusion (m2/s) du silylène dans 
le mélange, valeurs minimales 
et maximales. 




Figure 9.4 : Simulation de la contribution du silylène à la vitesse totale de dépôt calculée aux 
centres des wafers en fonction de leur position sur la charge. 
 
Pour l’uniformité sur le rayon d’un wafer, nous avons observé au troisième chapitre, 
que la vitesse totale de dépôt du silicium est très uniforme. Cependant, dans le cas du silylène, 
cette vitesse augmente sur le bord de plaque à cause de sa forte concentration dans la zone 
annulaire, Fig.9.5 (a) et (b). Néanmoins, ces variations sont négligeables par rapport à la 
vitesse de dépôt issue de la décomposition du silane et ne sont donc pas observables sur la 
vitesse totale de dépôt.  
 
 
(a) Simulation S1 
 





Figure 9.5 : Simulations S1 à S10 des vitesses de dépôt issues de la décomposition du 
silylène (en Å/min) le long du rayon du wafer 89, (a) dans le cas de la simulation S1 
modélisant un dépôt à partir de silane pur et (b) simulations S2 à S10 modélisant les dépôts 
avec dilution. 
 
 Enfin, les simulations des dépôts de couches épaisses à forte température et faible 
pression indiquent que l’utilisation de l’hélium malgré son coût offre les meilleurs résultats 
pour améliorer l’uniformité sur charge des dépôts et diminuer les vitesses de dépôt. Dans le 
prochain paragraphe, en nous basant sur des résultats de Cocheteau et al. [30] obtenus à partir 
de silane pur, nous allons analyser l’influence de l’hélium sur des dépôts de couches épaisses 
à plus faibles températures et plus fortes pressions. 
 
 III.2- Simulations à faibles températures et fortes pressions 
 
 Pour ces dépôts, les conditions opératoires choisies comprennent des dilutions entre 40 
et 80 % du silane avec de l’hélium, sur la gamme de 0,5 à 3 Torr de pression totale, avec les 
températures de 500 et 550°C et un débit d’entrée total de 500 sccm. Cependant, nous devons 
noter que pour ces conditions opératoires, les lois cinétiques de la littérature atteignent leurs 
limites de validité, les résultats obtenus sont donc à prendre pour valeur d’indication. 
 
 Dépôts à 500°C 
 
 Les conditions opératoires de ces simulations sont données dans le tableau 9.5. Les 
vitesses de dépôt totales le long de la charge du réacteur des simulations à 500°C sont 
représentées sur la Fig.9.6. Sur ce graphe, on observe que les vitesses totales de dépôt 
décroissent simultanément avec la diminution de la pression totale (et donc de la pression 
partielle du silane) et avec l’augmentation de la dilution en hélium. En effet, l’augmentation 
de la dilution entraîne la diminution de la pression partielle du silane et donc de sa vitesse de 
dépôt. Notons que pour toutes ces conditions opératoires, les vitesses de dépôt sont uniformes
(b) Simulations S2 à 
S10 
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le long de la charge du réacteur. L’intérêt de travailler à basse température est à cet égard très 
net. Il l’est aussi concernant la diminution de la vitesse de dépôt totale, qui est de l’ordre d’un 
facteur 10 par rapport à un dépôt conventionnel à partir de silane pur. 
 














S11 3 40 1,8 300 200 
S12 3 60 1,2 200 300 
S13 3 80 0,6 100 400 
S14 2 40 1,2 300 200 
S15 2 60 0,8 200 300 
S16 2 80 0,4 100 400 
S17 1 40 0,6 300 200 
S18 1 60 0,4 200 300 
S19 1 80 0,2 100 400 
 
Tableau 9.5 : Conditions opératoires des simulations S11 à S19 effectuées avec différents 




Figure 9.6 : Simulations S11 à S19 des vitesses totales de dépôt (en Å/min) calculées aux 
centres des wafers en fonction de leur position sur la charge et vitesse expérimentale pour le 
dépôt D6, 80 % de dilution avec de l’hélium et une pression totale de 1 Torr sur la position 38 
de la charge, ce dépôt correspond aux conditions de la simulation S19. 
 
 La comparaison entre la simulation S19 et le dépôt expérimental D6, réalisé dans les 
mêmes conditions opératoires, indique un écart de 18 % pour le dépôt de couches épaisses. 
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Cet écart peut provenir de la moindre validité des lois cinétiques à 500°C. Les résultats des 
simulations S11 à S19 montrent que la reproductibilité du dépôt pourrait-être améliorée en 
faveur du dépôt à 1 Torr de pression totale et au taux de dilution de 80 % d’hélium (S19 et 
D6) puisque avec ces conditions la cinétique est la plus faible et donc la durée de dépôt est la 
plus longue. Cependant, pour les dépôts à plus fortes pressions, 2 et 3 Torr, nous observons 
que la contribution du silylène est très exaltée, Fig.9.7. Elle peut même atteindre des valeurs 
proches de 34 % dans le cas du dépôt à 3 Torr et à la dilution de 40 % en hélium (S11). Ce 
résultat vient du fait que la vitesse de dépôt issue du silylène augmente avec l’augmentation 
de la pression totale et avec la diminution du taux de dilution du silane. 
 
 
Figure 9.7 : Simulation de la contribution du silylène au dépôt calculée aux centres des 
wafers en fonction de leur position sur la charge. 
 
 Pour l’uniformité sur wafer, nous avons déjà observé dans la partie 6 au chapitre 3 
(Fig.6.5 (a)), que la vitesse de dépôt issue du silane évolue très peu sur le rayon des wafers. 
Cependant, pour le silylène, tout comme aux fortes températures, ici aussi la vitesse de dépôt 
augmente de manière importante en bord de plaque où la concentration du silylène est 
supérieure, à cause de la proximité de la zone annulaire, Fig.9.8. Or, la contribution du 
silylène est ici très importante, en particulier pour les plus fortes pressions. On observe de ce 
fait une mauvaise uniformité de la vitesse totale de dépôt le long du rayon des wafers. 
Cependant, ces écarts d’uniformité ne sont présents que sur le dernier centimètre, soit une 
région des wafers qui n’est habituellement pas utilisée. Le manque d’uniformité en bord de 
wafer n’est donc certainement pas préjudiciable pour l’élaboration des nanoplots de silicium. 




Figure 9.8 : Simulations S11 à S19 des vitesses de dépôt issues de la décomposition du 
silylène (en Å/min) le long du rayon du wafer 89. 
 
 
 En conclusion, ces simulations du dépôt de couches épaisses montrent le grand 
intérêt des dépôts à faibles températures et fortes pressions en dilution avec de l’hélium 
puisqu’ils permettent de diminuer fortement les vitesses de dépôt tout en conservant une 
bonne uniformité sur charge des dépôts. De plus, l’utilisation de fortes pressions, 2 à 3 Torr, 
permet dans ce type de dépôt l’exaltation du dépôt dû au silylène et donc a priori l’exaltation 
de la nucléation. Ce résultat particulièrement intéressant pour l’obtention de fortes densités de 
nanoplots est à confirmer d’un point de vue expérimental et par le modèle multi-échelles 
simulant le dépôt de nanoplots. Ce point est une perspective à très court terme de notre étude. 
 
 Les mêmes tendances ont été observées pour les dépôts à 550°C. Néanmoins, la 
contribution du silylène est moins exaltée et les vitesses de dépôts sont beaucoup plus élevées 
que dans le cas des dépôts à 500°C. Ainsi, afin d’augmenter la densité de nanoplots et 
d’améliorer l’uniformité et la reproductibilité des dépôts de nanoplots, dans la suite de notre 
étude, pour les faibles températures, nous privilégions les dépôts à 500°C. 








 Les résultats de simulations présentés dans la partie 8, indiquent que les dépôts de 
couches épaisses à faibles températures (autour de 500°C) et fortes pressions (2 à 3 Torr) à 
partir de silane dilué fortement avec de l’hélium permettent d’exalter fortement la formation 
de silylène. Nous avons alors conclu, que cette hausse de la concentration du silylène va 
permettre dans le cas du dépôt de nanoplots de favoriser la nucléation et en conséquence 
d’augmenter la densité de nanoplots déposés. De plus, ces conditions opératoires semblent 
contribuer à l’amélioration du critère de reproductibilité des dépôts puisque les vitesses de 
dépôts sont largement diminuées.  De même, avec ce gaz diluant, le critère d’uniformité sur 
charge des dépôts n’est pas très défavorisé. 
 Afin d’améliorer le procédé du dépôt de nanoplots en termes de reproductibilité et 
d’uniformité sur charge, nous avons envisagé un dépôt en deux étapes à l’image de celui 
développé par Mazen et al. [27]. Contrairement à l’étude de Mazen et al., dont les dépôts sont 
réalisés dans un réacteur RPCVD monoplaque à partir de dichlorosilane et de silane, nous 
souhaitons élaborer un procédé en deux étapes dans le réacteur LPCVD du LETI en utilisant 
comme unique gaz précurseur du silane avec ou sans gaz diluant. 
 
 Dépôt de nanoplots en deux étapes : perspectives à court terme 
 
 Le procédé en deux étapes tel que nous l’envisageons, se compose d’une première 
étape où l’utilisation de silane fortement dilué avec de l’hélium à faibles températures et 
fortes pressions permettrait la formation de nombreux nucléi de petites tailles sur de longues 
durées (supérieures à 60 s) tout en limitant la croissance puisque les faibles pressions 
partielles du silane imposent la diminution de la cinétique de dépôt du silane. Il s’agit donc 
d’une étape où la nucléation est le phénomène dominant. La deuxième étape est l’utilisation 
de silane pur à la même température qu’au premier stade et à de faibles pressions (de l’ordre 
de 0,5 Torr), pour limiter la nucléation et privilégier la croissance des nanoplots déjà formés 
lors de la première étape. Le temps de dépôt de la seconde étape serait alors un paramètre 
pouvant contrôler le rayon des nanoplots. 
  Avant d’élaborer les conditions expérimentales de ce procédé en deux étapes, nous 
le simulerons avec le modèle multi-échelles afin d’étudier différentes conditions opératoires et 
de trouver les conditions optimums pour obtenir les caractéristiques désirées. Ensuite, nous 


































 L’objectif principal de cette thèse était d’apporter des connaissances nouvelles 
concernant le dépôt LPCVD de nanoplots de silicium à partir de silane. Pour cela, nous avons 
choisi d’utiliser la modélisation à l’échelle du réacteur pour simuler les dépôts et reproduire 
les caractéristiques obtenues expérimentalement. La modélisation est dans notre cheminement 
scientifique un outil pour progresser dans un premier temps, dans la compréhension des 
processus physico-chimiques prépondérants lors des étapes de nucléation et de croissance des 
nanoplots et pouvoir dans un second temps proposer de manière rationnelle des améliorations 
des procédés d’élaboration. 
  
 L’analyse bibliographique que nous avons faite au premier chapitre, a révélé que les 
mécanismes cinétiques responsables de la nucléation et de la croissance sont mal connus pour 
expliquer la formation de structures telles que des nanoplots de silicium. Par exemple, aucune 
étude théorique de la littérature ne prédit les valeurs des cinétiques de dépôt qui nous 
permettraient de comprendre la sélectivité des précurseurs sur les différents sites de surface du 
substrat de dépôt, ici le SiO2. De plus, les groupes de recherche qui ont reporté l’observation 
du phénomène de temps d’incubation se traduisant par un retard du régime de nucléation, 
n’ont pas décrit les mécanismes qui en sont responsables. Nous avons en conséquence dirigé 
nos recherches vers la bibliographie des études des interactions précurseurs/surface de dépôt 
dans le domaine de la chimie quantique. Cependant, l’étude des interactions entre une surface 
d’oxyde de silicium SiO2, le silane et les espèces issues de sa décomposition en phase gazeuse 
est très peu développée dans la littérature. 
  L’ensemble de ces observations nous a alors montré la nécessité de développer un 
modèle cinétique intrinsèque, valide pour les premiers instants de dépôt de silicium et qui 
prenne en compte la nature chimique des sites de surface. 
 
 Pour répondre à ces objectifs, nous avons étudié les premiers instants de la nucléation 
des nanoplots de silicium en chimie quantique, grâce à l’utilisation de la théorie DFT, en 
considérant de manière novatrice l’oxyde de silicium comme surface de dépôt.  
 Pour le premier mode d’incorporation, nous avons obtenu trois résultats majeurs. Tout 
d’abord la première chimisorption sur SiO2 provient exclusivement de la décomposition du 
silylène, SiH2. Ensuite, les barrières d’énergies obtenues expliquent l’existence du temps 
d’incubation, dans la mesure où le silane n’est pas réactif sur la surface initiale. Enfin, 
l’énergie d’adsorption du silylène est trois fois plus importante sur un site hydroxyle que sur 
un pont siloxane, ce qui confirme les observations expérimentales d’une nucléation 
préférentielle sur les sites hydroxyles.  
 Après la première incorporation, nous avons vu que le processus limitant est la 
désorption de H2, d’autant plus que ce processus est indispensable pour poursuivre la 
nucléation, même pour le radical SiH2. Sur l’ensemble de ces premiers mécanismes de la 
nucléation, l’influence du substrat est très importante, en particulier l’impact des atomes 
d’oxygène de l’oxyde. Le phénomène de temps d’incubation trouve ici son explication. 





 Après la première étape de désorption, nous avons vu que les réactions de seconde 
incorporation indiquent que le silylène réagit sans barrière d’activation et que le silane réagit 
pour la première fois avec une probabilité suffisante sur la surface. Pour le silylène, à partir de 
ce stade, la probabilité de réaction sur la surface est maximale, ce qui correspond aux résultats 
de la littérature sur silicium. Pour le silane, les barrières d’activation sont voisines de celles 
évaluées dans la littérature sur silicium. Après la seconde incorporation de ces précurseurs 
gazeux, l’influence du substrat de SiO2 diminue pour s’apparenter à celle d’un substrat de 
silicium.  
 Pour la seconde étape de désorption de H2, nous avons confirmé que l’influence du 
substrat diminue dès la seconde incorporation, puisque ici, également, les barrières 
d’activation sont voisines de celles évaluées dans la littérature sur silicium. 
 En conclusion de cette étude des premiers instants de la nucléation des nanoplots de 
silicium, la chimie quantique nous a permis de déterminer les mécanismes prépondérants qui 
conduisent jusqu’à l’initiation de la croissance. 
  
Ensuite, dans le troisième chapitre, nous avons fait le lien entre les énergies fournies 
par l’étude de chimie quantique et la cinétique chimique de nucléation puis de croissance des 
nanoplots de silicium. Pour cela, nous avons évalué les coefficients de collage des précurseurs 
gazeux à partir des énergies de réaction. Nous sommes alors parvenus aux conclusions que 
seul SiH2 peut se chimisorber sur la surface de l’oxyde de silicium et que le silane ne peut se 
chimisorber que sur des atomes de silicium déjà déposés et après déshydrogénation du site 
concerné. De même, SiH2 malgré son caractère insaturé, ne peut se chimisorber que sur des 
sites de silicium déshydrogénés. Un résultat original de notre étude a été l’établissement de 
cinétiques de désorption d’hydrogène sur SiO2 à partir de résultats issus de la DFT. Les 
coefficients de collage sont largement inférieurs à un pour la première incorporation du SiH2 
et compris entre 4.10-4 et 10-2 suivant les sites, pour des températures allant de 500 à 600°C 
pour la première incorporation du SiH4. Ensuite, après la seconde incorporation d’atomes de 
silicium, l’oxyde du substrat n’est plus influant, ce qui se traduit par l’évaluation d’énergies 
d’activation très voisines de celles obtenues sur un substrat de silicium dans la littérature. 
Finalement, cette partie théorique nous a permis d’élaborer un modèle cinétique décrivant les 
tous premiers instants du dépôt en considérant la réactivité de divers précurseurs pour divers 
types de sites et en prenant compte des cinétiques de désorption d’hydrogène. 
 
 Enfin, dans le dernier chapitre, nous avons implémenté ces cinétiques issues de la DFT 
dans un modèle de simulation à l’échelle du procédé industriel, le code de CFD Fluent. Nous 
avons analysé les résultats de simulation obtenus par ce modèle multi-échelles et nous les 
avons comparés aux données expérimentales de différents dépôts. Nous avons alors, à travers 
ces différentes études, validé le modèle multi-échelles pour les conditions opératoires les plus 
classiques de fortes températures et faibles pressions. 
 Pour la nucléation, il est apparu que le temps d’incubation observé dans la littérature 
peut s’expliquer à la fois par le fait que seul SiH2 peut se chimisorber à la surface du substrat 
avec une concentration très faible et aussi par la première désorption de H2 qui est très lente. 
 Pour la croissance, le caractère auto-catalytique des dépôts a été expliqué par la 
contribution très forte du silane au dépôt dès la seconde chimisorption. L’étape limitant la 
croissance est clairement la désorption de H2. 
 La comparaison avec les cinétiques classiques de la littérature pour des couches 
épaisses a clairement montré que leur surestimation de la vitesse de dépôt des nanoplots 
s’explique par la non prise en compte d’une limitation des sites de chimisorption lors des 
premiers instants. Il est aussi apparu que la vitesse de dépôt du silicium sur des nanoplots en 
croissance est plus forte que celle d’un film de silicium continu « épais ». Ce résultat pourrait 




s’expliquer par la plus forte réactivité de la matière lorsqu’elle est « nanodivisée ». Ce point 
devra cependant être confirmé par de futurs travaux. 
 
Les points forts de notre modèle sont alors : 
• l’utilisation de différents coefficients de collage du silylène et du silane pour les 
premiers instants du dépôt selon la nature du site de chimisorption, 
• l’identification des sites qui participent effectivement à l’incorporation des précurseurs 
gazeux, soit les sites déshydrogénés présentant alors des liaisons pendantes, 
• la description détaillée de la désorption de H2 grâce à l’évaluation de différentes 
barrières d’activation selon l’influence du substrat 
•  l’évaluation, dans la loi cinétique traduisant la désorption, du facteur pré-exponentiel 
optimal, 
• la considération la plus réaliste possible de la surface de dépôt lors du régime de 
croissance. 
  
 L’ensemble de ces points forts va nous permettre d’utiliser le modèle multi-échelles à 
des fins d’optimisation du procédé de dépôt des nanoplots. Rappelons que les visées de 
l’application réclament des dépôts uniformes, reproductibles qui nécessitent la maîtrise de la 
densité et de la taille des nanoplots. Nos perspectives de travail à court terme sont alors la 
validation du modèle présenté pour les dépôts à faibles températures et fortes pressions. Puis, 
également à court terme, nous envisageons de proposer un procédé de dépôt en deux étapes à 
partir de silane, dont les conditions opératoires auront été optimisées par simulation, pour 
permettre l’élaboration de nanoplots de manière reproductible avec dans une certaine mesure 
le contrôle de la densité et de la taille des nanoplots. 
 
 Notre travail de thèse visait avant tout à une meilleure compréhension des mécanismes 
de nucléation. Ceci est directement lié au fait que nous avons utilisé la DFT pour déterminer 
les lois cinétiques des premiers instants. Nous avons donc, de fait traité la croissance de façon 
moins précise. C’est logiquement cette partie de notre étude qui présente le plus de points 
faibles et fait l’objet de perspectives d’amélioration. 
 Tout d’abord, la coalescence devrait être modélisée, sans doute par la mise en place de 
critères d’occupation surfacique, pour mieux rendre compte de la surface offerte au dépôt 
pendant cette phase et limiter voire stopper la nucléation, du fait de l’existence de la zone de 
capture. 
 Ensuite, les clusters d’atomes formant le substrat modélisables en DFT n’ont pas une 
taille suffisante pour étudier l’ensemble des mécanismes de croissance. Une approche 
mésoscopique, à l’échelle de la centaine de nanomètres, de type Monte Carlo, permettrait sans 
doute de progresser dans l’étude des mécanismes de croissance et dans la mise en place de 
cinétiques intrinsèques. La possibilité de chimisorption entre des atomes déjà déposés et le 
substrat pourrait ainsi être plus précisément analysée pour rendre compte de la forme 
hémisphérique des nanoplots et de la surface occupée par les nanoplots en croissance sur les 
wafers. Une implémentation des cinétiques ainsi obtenues dans un modèle multi-échelles du 
type de celui que nous avons mis en place sur la base de Fluent, à l’échelle du procédé 
industriel, permettrait de la même façon une comparaison avec des données expérimentales à 
des fins de validation.  
 Ceci constitue la perspective majeure de notre étude à moyen terme. 
 
 Le fait d’utiliser un modèle continu (de type Fluent) pour représenter des phénomènes 
par essence discontinus, n’est pas non plus une situation idéale. Pour pallier à cet 
inconvénient et progresser encore dans la représentation des phénomènes en jeu, on peut alors




penser à utiliser les champs de concentration locaux issus de Fluent comme conditions 
d’entrée d’un modèle de type Monte Carlo. Ce modèle probabiliste pourrait simuler les 
mécanismes en jeu de façon plus réaliste, en considérant par exemple, des phénomènes de 
physisorption, de diffusion de surface des espèces adsorbées et de chimisorption par type de 
précurseur et par type de sites de surface. Les schémas mécanistiques et cinétiques en jeu 
pourraient être très complets et donc très complexes, mais la puissance de calcul des 
ordinateurs toujours croissante devrait permettre ce type d’approches dans les années à venir. 
 
 De même, les progrès à venir dans la caractérisation expérimentale de la matière à 
l’échelle du nanomètre devrait permettre à moyen terme de se constituer une base de données 
expérimentale plus riche et plus précise que celle dont nous avons disposée. La validation des 
modèles pourrait ainsi être notablement améliorée. 
 
 En conclusion, il nous est apparu que l’utilisation originale que nous avons faite de la 
chimie quantique, associée à des données expérimentales et à un modèle de procédé est un 
outil qui permet de répondre à de nombreuses questions pour l’élaboration de matériaux de 
tailles nanométriques. La mise en œuvre de ce type de modélisation multi-échelles constitue 























Annexe A  
 




1 Mécanisme de Ho et al. 
 
 Lois cinétiques homogènes : 
 
Tableau A.1 : Mécanisme réactionnel en phase homogène de Ho et al. [64]. 
      Réactions A β Ea a T*** T* T** 
SiH4 (+M) ↔ SiH2  + H2 (+M) 

















Si2H6 (+M) ↔ SiH4 + SiH2 
(+M) 
























Si2H6 (+M) ↔ H2 +  H3SiSiH 
(+M) 
























Si3H8 + (M) ↔ SiH2 + Si2H6 
(+M) 
























Si3H8 + (M) ↔ SiH4 +  H3SiSiH 
(+M) 
























H3SiSiH (+M) ↔  H2SiSiH2 
(+M) 

































    










    
H3SiSiH (+M) ↔  Si + SiH4 
(+M) 
























Si + Si2H6 ↔ SiH2 +  H3SiSiH 1,3.10
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= × ×      en s-1, où A est en s-1 ou mol.cm-3.s-1, β est une 




 Les paramètres de TROE sont utilisés avec les relations suivantes : 
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0, 4 0,67 log centc F= − − ×                    (A.6) 
0,75 1, 27 log centn F= − − ×                    (A.7) 
0,14d =                    (A.8) 
 
 
 Dans nos conditions opératoires de pressions, c’est-à-dire dans la zone limite de basse 
pression, en utilisant les paramètres de Ho et al., les cinétiques que nous trouvons sont en 
accord avec celles provenant des lois issues de Communal et Cordier, présentées au premier 
chapitre, partie 3, pour des pressions totales inférieures à 1 Torr. Par exemple, nous pouvons 
observer sur la Fig.A.1, que la concentration molaire de l’azote correspondant à une dilution à 
80 % du silane donne une vitesse de décomposition du silane pour sa réaction de pyrolyse 
(premiers paramètres du tableau A.1) de l’ordre de 1,1.10-10 kmol.m-3.s-1. Ici, l’azote n’influe 
donc pas sur la décomposition du silane. En effet, la réaction de pyrolyse ne nécessite pas, 








Figure A.1 : Vitesse de décomposition en (s-1), en fonction de la concentration molaire du gaz 




2 Mécanisme de Weerts et al. 
 
 
Réactions Constantes de décomposition (s-1) Constantes de formation (m3.mol-1.s-1) 
 
SiH4 ↔ SiH2  + H2 
3215,8.10
101, 28.10 RTdk e
−
= ×  
Si2H6 ↔ SiH2 + SiH4 3163,3.10
93,53.10 RTdk e
−
= ×  
Si2H6 ↔ H3SiSiH + H2 3180,6.10
99,68.10 RTdk e
−
= ×  
H3SiSiH ↔ H2SiSiH2 34,2.10
46,02.10 RTdk e
−






A déduire de la vitesse de décomposition 
 
Tableau A.2 : Mécanisme réactionnel en phase homogène de Weerts et al. [65]. 
 
Limite de haute pression




Avec des conditions  
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 L’industrie de la microélectronique est en perpétuelle évolution, surtout concernant la 
diminution des dimensions des composants. Ainsi, pour les  nouvelles générations de mémoires 
non volatiles Flash, le poly-silicium de la grille flottante pourrait être remplacé par des 
nanoplots discrets de silicium. L’élaboration de ces nanoplots par LPCVD (Low Pressure 
Chemical Vapor Deposition) à partir de silane SiH4 sur un substrat amorphe SiO2 demeure l’une 
des voies privilégiées par l’industrie. 
 Le fonctionnement de ce type de mémoires est fortement dépendant des conditions de 
synthèse des nanoplots de silicium. Ce travail de cette thèse visait donc à améliorer la 
compréhension des mécanismes de nucléation et de croissance en jeu. Nous avons étudié les 
premiers instants de la nucléation en chimie quantique, grâce à l’utilisation de la théorie DFT, en 
considérant l’oxyde de silicium comme surface de dépôt. Des lois cinétiques intrinsèques ont été 
tirées de ces résultats DFT et elles ont été implémentées dans un modèle de simulation à 
l’échelle du procédé industriel, sur la base du code de CFD Fluent. 
 Pour la nucléation, il est apparu que seul le silylène, SiH2, peut se chimisorber à la 
surface du substrat. De plus, sa faible concentration et la première désorption de H2, qui est très 
lente, expliquent le temps d’incubation. Pour la croissance, le caractère auto-catalytique des 
dépôts a été expliqué par la contribution très forte du silane au dépôt dès la seconde 
chimisorption. L’étape limitant la croissance est clairement la désorption de H2. 
 La réalisation d’essais expérimentaux et la comparaison avec le modèle multi-échelles 
issu de notre travail a permis d’expliquer pourquoi les cinétiques classiques de la littérature 
surestiment la vitesse de dépôt des nanoplots. Il est aussi apparu que la vitesse de dépôt du 
silicium sur des nanoplots en croissance est plus forte que celle d’un film de silicium continu 
« épais ». La prise en compte des sites de chimisorption lors des premiers instants et la 
description détaillée de la désorption de H2 sont des paramètres clés pour rendre compte du 
comportement des dépôts de nanoplots de silicium. 
 




 The need of high integrated systems of the everyday life involves a permanent evolution 
of the microelectronic industry. Integrated circuits involving non volatile Flash memories are 
good examples of these trends. In this technology, the poly-silicon floating gate could be 
replaced by a discrete trap floating gate in which discrete traps are made up of silicon nanodots. 
The synthesis of nanodots by LPCVD (Low Pressure Chemical Vapor Deposition) from silane 
SiH4 on SiO2 surfaces remains one of the most promising ways of industrial synthesis.  
 Despite a huge experimental effort, fundamental understanding of the key mechanisms 
of nanodots nucleation and growth remains elusive. Here we find the main objectives of the 
thesis. 
 For nucleation, our main results reveal that only silylene SiH2 is involved in the very first 
steps of nucleation. The incubation time experimentally observed can be explained by the low 
SiH2 concentration and the first slow H2 desorption process. For growth, silane is the main 
responsible for deposition, which explains the autocatalytic behaviour of silicon deposition. The 
growth limiting step is clearly the H2 desorption process. 
 Comparisons between experimental and multiscale modelling allow to explain why 
classical kinetics of the literature overestimate nanodots deposition rate. We have found that the 
silicon deposition rate is higher on nanometer silicon dots than on a continuous silicon film. Key 
parameters to conveniently model nanodots deposition are good descriptions of the first 
chemisorption sites and of the H2 desorption process. 
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